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Introduction ge´ne´rale
La de´couverte de nouveaux mate´riaux, si possible avec des proprie´te´s originales, et l’optimisation des
proprie´te´s des mate´riaux existants, sont des composantes essentielles de la science des mate´riaux. Ceci
concerne tout particulie`rement les nanomate´riaux [1], qui sont au coeur de tre`s nombreuses recherches du
fait de leur utilisation potentielle dans de nombreux champs d’applications (e´lectronique, biologie, chimie,
me´canique...). L’e´tude des nanomate´riaux fait l’objet d’un grand nombre de publications scientifiques
depuis une quinzaine d’anne´es du fait de l’arrive´e de moyens expe´rimentaux de plus en plus performants,
permettant de fabriquer, manipuler et sonder avec pre´cision ces syste`mes.
Ge´ne´ralement, les travaux de recherche portent sur des nanomate´riaux ”mode`les”, simplifie´s au maxi-
mum pour l’analyse des proprie´te´s fondamentales, et souvent constitue´s d’un seul e´le´ment. Toutefois, il
existe un inte´reˆt croissant pour des syste`mes de plus en plus complexes, tels que des mate´riaux multi-
phase´s. On peut citer par exemple les mate´riaux nanostructure´s de type coeur-coquille. Le grand nombre
de combinaisons possibles et la flexibilite´ qui en de´coule permettent d’espe´rer la de´couverte de nouvelles
proprie´te´s, ou d’arriver a` ajuster avec finesse les caracte´ristiques des mate´riaux. Il y a e´galement un
autre inte´reˆt pour l’e´tude de ces syste`mes coeur-coquille. En effet, les mate´riaux ”re´els” ont ge´ne´ralement
des surfaces de nature diffe´rente du volume. On peut par exemple penser a` la couche d’oxyde sur un
me´tal. Souvent ne´gligeable dans le cas d’un mate´riau massif, cette modification de la surface devient
un facteur important a` prendre en compte dans le cas d’un mate´riau nanostructure´ pour lequel le ratio
surface/volume est tre`s e´leve´. Dans le cas d’e´tudes the´oriques, conside´rer des syste`mes coeur-coquille
devrait donc permettre de se rapprocher de la re´alite´.
Dans le cadre spe´cifique des proprie´te´s me´caniques, il a e´te´ montre´ que les nanomate´riaux ont un
comportement ge´ne´ralement bien diffe´rent de celui des mate´riaux massifs [2]. L’attribut primordial des
nanomate´riaux est la pre´ponde´rance des surfaces, lesquelles influencent la de´formation dans les domaines
e´lastique et plastique. Dans le cas des mate´riaux de type coeur-coquille, l’effet des surfaces est toujours
pre´sent et a` cela s’ajoutent des effets d’interface, ainsi que des effets de compe´tition entre deux phases
diffe´rentes. Par exemple, l’interface peut se comporter comme une barrie`re a` la propagation des disloca-
tions, limitant ainsi la de´formation plastique. Mais il est e´galement possible qu’elle facilite cette dernie`re
en se comportant comme site de nucle´ation. Une grande varie´te´ de comportements est a` priori possible,
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ce qui en fait un domaine de recherche relativement inexplore´ et tre`s inte´ressant.
C’est dans ce contexte ge´ne´ral que nous nous sommes inte´resse´s aux proprie´te´s me´caniques de syste`mes
nanostructure´s, compose´s ici d’un coeur en or et d’une coquille en silicium amorphe. Le choix de l’or
comme e´le´ment de base e´tait motive´ par la volonte´ d’e´tudier aussi bien des syste`mes de type nanostruc-
ture, en l’occurrence un nanofil, qu’un mate´riau massif nanostructure´, comme l’or nanoporeux. Les pro-
prie´te´s me´caniques des nanofils d’or ont fait l’objet de nombreux travaux, expe´rimentaux ou the´oriques,
et sont relativement bien comprises. Il s’agissait donc d’un mate´riau pertinent comme base d’e´tude de
l’influence d’une coquille. Structurellement plus complexe, l’or nanoporeux est e´galement au centre d’une
activite´ de recherche intense puisqu’il s’agit d’un mate´riau inte´ressant pour de nombreuses applications,
et relativement facile a` fabriquer [3]. De plus, il est e´galement utilise´ comme mode`le pour les syste`mes na-
noporeux de manie`re ge´ne´rale. La` aussi, bien qu’il subsiste encore plusieurs zones d’ombres, la litte´rature
importante sur le sujet fait de l’or nanoporeux un syste`me ide´al pour explorer les proprie´te´s me´caniques
que lui confe`re une coquille de reveˆtement.
Concernant cette dernie`re, notre objectif e´tait de trouver un mate´riau qui soit me´caniquement, chi-
miquement et structurellement diffe´rent de l’or. Le silicium amorphe e´tait un candidat valable pre´sentant
de nombreux avantages. Tout d’abord, ses proprie´te´s me´caniques sont relativement bien connues et tre`s
diffe´rentes de celles de l’or. Il est beaucoup plus re´sistant que l’or a` la de´formation plastique, et peu duc-
tile. De plus, il peut eˆtre conside´re´ comme un mode`le pour un oxyde comme la silice, tout en demandant
beaucoup moins de puissance de calculs dans les simulations nume´riques. Enfin, nous disposons d’un
potentiel d’interaction Au-Si optimise´, et permettant de faire des calculs avec plusieurs millions d’atomes
sur des temps assez longs.
Dans cette the`se, notre objectif est donc d’e´tudier les proprie´te´s me´caniques de syste`mes coeur-coquille
Au-Si nanotructure´s, sous forme de nanofils ou bien de mate´riaux nanoporeux, a` l’aide de simulations
nume´riques (dynamique mole´culaire). Le plan de cette the`se s’e´tablit comme suit. Dans le premier chapitre
nous e´tablissons l’e´tat de l’art en lien avec les objectifs de la the`se, en vue de pouvoir comparer nos
re´sultats a` ces re´sultats de re´fe´rence. En particulier, nous avons rappele´ les proprie´te´s me´caniques connues
des nanofils d’or et l’influence d’un reveˆtement sur celles-ci. Concernant l’or nanoporeux, nous avons
de´crit les proce´de´s expe´rimentaux de synthe`se, les me´thodes de mode´lisation et ses proprie´te´s me´caniques
connues. A partir de ces re´sultats de re´fe´rence, nous avons e´tudie´ le comportement me´canique d’un
nanofil d’or au cours d’une de´formation cyclique et l’influence d’un reveˆtement de silicium amorphe,
ce qui constitue le deuxie`me chapitre. Ces travaux nous ont permis de mieux comprendre, avec un
syste`me relativement simple (”unidimensionnel”), comment se comporte une structure coeur-coquille
or-silicium amorphe. Ensuite, nous nous sommes attele´s a` l’e´tude de l’or nanoporeux. Afin d’explorer
ses proprie´te´s me´caniques, nous avons tout d’abord de´veloppe´ une me´thode originale de ge´ne´ration des
mode`les (chapitre 3). Le quatrie`me chapitre de cette the`se concerne l’e´tude des proprie´te´s me´caniques
de l’or nanoporeux en de´formant (traction et compression) ces mode`les. Non seulement ces travaux ont
permis d’apporter des re´sultats nouveaux, mais en plus ils constituent une re´fe´rence pour le cinquie`me
chapitre. Ce dernier concerne l’influence d’un reveˆtement sur les proprie´te´s me´caniques de structures
nanoporeuses coeur-coquille or-silicium amorphe.
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Ce chapitre vise a` re´pertorier quelques proprie´te´s cristallographiques de l’or et ses proprie´te´s
me´caniques dans sa structure massive, nanofilaire et nanoporeuse, ainsi que l’influence d’un reveˆtement
sur ces proprie´te´s. Nous de´taillerons e´galement les diffe´rentes me´thodes utilise´es dans la litte´rature pour
synthe´tiser et mode´liser l’or nanoporeux.
I.1 De´fauts cristallographiques
I.1.1 De´fauts d’empilement
Figure. I.1 – En rouge, bleu et vert sont sche´matise´s les atomes des plans A,B et C, respectivement. Les vecteurs
~b1 et ~b2 sont les vecteurs de Burgers des dislocations partielles de teˆte et de queue, respectivement. Le vecteur ~b
est le vecteur de Burgers de la dislocation parfaite.
L’or cristallise dans un re´seau cubique a` faces centre´es (CFC). Son parame`tre de maille a vaut
4.08 A˚ [4]. Une fac¸on de visualiser les structures CFC est de regarder l’empilement des atomes dans
la direction <111> (figure I.1). On remarque que les atomes des plans A,B et C (tous les 3 des plans
{111}) occupent des sites particuliers. Cet empilement ABCABC est caracte´ristique des structures CFC.
Dans les mate´riaux re´els, il existe des de´fauts d’empilement. En particulier, les empilements de type
ABA (e´quivalent a` BCB et CAC) sont des empilements dits hexagonaux compacts (HC). Ils sont obtenus
lorsqu’un plan d’atomes (par exemple B) glisse de telle sorte que ses atomes occupent de nouveaux sites
(ceux du plan C) (figure I.2). Ces glissements peuvent eˆtre dus au passage de dislocations partielles de
Shockley (vecteur de Burgers ~b1 sur la figure I.1).
I.1.2 Les dislocations
Une dislocation est un de´faut line´aire, autour duquel le cristal est de´forme´ et s’instaure un de´sordre
local (le coeur). C’est le contraste entre le cristal ordonne´ et le cristal localement de´sordonne´ qui permet
l’observation des dislocations, par exemple en microscopie e´lectronique a` transmission (MET) : figure I.3.
Elles sont caracte´rise´es par la direction de leur ligne et par leur vecteur de Burgers ~b. L’amplitude du
vecteur de Burgers est le de´placement e´le´mentaire des atomes lors d’un glissement e´le´mentaire de la
dislocation. Le sens de ~b correspond au sens de de´placement des atomes. Si ~b forme un angle de 90° avec
la ligne alors la dislocation est de type coin. Si l’angle vaut 0° alors la dislocation est de type vis. Tout
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Figure. I.2 – (a) Une dislocation partielle de Shockley de teˆte (vecteur de Burgers ~b1) traverse le cristal parfait
et fait glisser un plan B vers un plan C. Le re´sultat de ce glissement est illustre´ en figure b et d. (b) Une dislocation
partielle de Shockley de teˆte (vecteur de Burgers ~b1) traverse le cristal un plan au dessus de la pre´ce´dente ce qui
forme une macle (c). (d) Une dislocation partielle de Shockley de queue (vecteur de Burgers ~b2) traverse le cristal
dans le meˆme plan que la pre´ce´dente ce qui re´sulte en un cristal sans de´faut d’empilement mais avec une marche
monoatomique en surface (e).
angle compris entre ces deux valeurs correspond a` une dislocation de type mixte. Dans les mate´riaux
CFC, les dislocations glissent dans les plans compacts {111} car les de´placements e´le´mentaires sont de
plus faible amplitude, donc plus favorables e´nerge´tiquement. Dans ces plans, les dislocations glissent
dans la direction [110] avec une amplitude e´gale a`
√
2
2 × a (avec a le parame`tre de maille). D’une manie`re
ge´ne´rale, on peut de´finir un syste`me de glissement qui comprend le plan de glissement et la direction.
Dans cet exemple il se note {111}<110>. Dans ce cas, il s’agit d’une dislocation dite ”parfaite” car elle
correspond a` une translation a` l’identique du re´seau cristallin.
D’un point de vue e´nerge´tique, dans une structure CFC, il est pre´fe´rable de dissocier la dislocation
parfaite en deux dislocations partielles, dont la somme est une dislocation parfaite. Ce me´canisme est
sche´matise´ sur la figure I.2(bas) : la premie`re dislocation partielle (dite ”de teˆte”) passe dans un plan (111)
ce qui a pour conse´quence de cre´er un de´faut d’empilement (figure I.2(a-d)). Localement, la structure
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Figure. I.3 – Figure extraite de [5]. Les lignes de contraste sombre sont des dislocations dans un acier inoxydable.
cristallographique devient HC. Ensuite, une deuxie`me dislocation (dite ”de queue”) passe dans le meˆme
plan ce qui re´tablit l’empilement CFC et cre´e une marche en surface, s’il y a une surface (figure I.2(d-e)).
Le facteur de Schmid permet de pre´dire quel syste`me de glissement est favorable. En effet, la contrainte
projete´e τ , ou CRSS (Critical Resolved Shear Stress) est proportionnelle a` la contrainte uniaxiale σ :
τ = σcos(θ)cos(χ) (I.1)
avec τ la CRSS dont le vecteur pointe dans le sens de glissement du plan, θ l’angle entre l’axe de
sollicitation ~σ et ~τ , χ l’angle entre l’axe de sollicitation et la direction normale au plan de glissement (~n),
et cos(θ)cos(χ) = m le facteur de Schmid (figure I.4). Plus m est grand, plus le glissement est favorable
dans le syste`me conside´re´.
Une dislocation, qui perturbe le re´seau cristallin, induit un champ e´lastique (de contrainte et de
de´formation) a` longue porte´e. Les dislocations peuvent donc interagir entre elles. D’une manie`re ge´ne´rale,
leurs interactions et leurs de´placements sont de´termine´s par le principe de moindre e´nergie : si la combi-
naison de deux dislocations tend a` re´duire l’e´nergie e´lastique totale alors ces deux dislocations s’attirent.
Dans le cas contraire, elles se repoussent. Par exemple, deux dislocations vis dont les vecteurs de Burgers
sont de meˆmes signes tendent a` se repousser. Si leurs vecteurs de Burgers sont de signes oppose´s elles
tendent a` s’attirer puis s’annihiler mutuellement lorsqu’elles se rencontrent [6]. Lorsque deux dislocations
parfaites dissocie´es glissant dans deux plans {111} diffe´rents se rencontrent, leurs partielles de Shockley
peuvent se recombiner et former une dislocation stair-rod. Ces dislocations sont sessiles (immobiles). Elles
repre´sentent donc un obstacle et peuvent eˆtre responsables du durcissement du mate´riau [7].
I.1.3 Les macles
Nous avons vu dans la section pre´ce´dente qu’une dislocation parfaite re´sulte du passage d’une dislo-
cation partielle de teˆte qui implique la formation d’un de´faut d’empilement (figure I.2(a-b et a-d)), puis
d’une dislocation partielle de queue (figure I.2(d-e)).
Dans certaines conditions [8], la partielle de teˆte est suivie d’une deuxie`me partielle de teˆte dans un
plan adjacent qui aura pour conse´quence de de´caler d’un plan atomique les deux plans de l’empilement
HC et de re´orienter le cristal entre ces deux de´fauts d’empilement (figure I.2(haut)). Le cristal re´oriente´
est une macle (figure I.2(c)). Les deux de´fauts d’empilement qui la bordent sont les joints de macle. La
macle peut croˆıtre si les partielles de teˆte s’enchaˆınent dans les plans adjacents aux joints de macle. Dans
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Figure. I.4 – Sche´ma illustrant l’e´quation I.1. Lorsqu’on applique une contrainte σ, le syste`me de glissement
subit une contrainte de cisaillement τ , qui forme un angle θ avec la contrainte applique´e. La normale ~n du plan de
glissement forme un angle χ avec la contrainte applique´e.
le reste de la the`se nous appelerons ”glissements partiel” et ”marche partielle” les glissements de plans
cause´s par le passage d’une dislocation partielle et la marche qui en re´sulte, respectivement.
I.2 Proprie´te´s intrinse`ques de l’or massif
I.2.1 Proprie´te´s e´lastiques
On de´finit par convention l’e´lasticite´ par la re´ponse me´canique d’un syste`me de´forme´ de fac¸on
re´versible. Ide´alement, la de´formation applique´e est suffisamment petite pour que les forces interato-
miques soient trop faibles pour induire des glissements de plans. En re´alite´ les e´chantillons contiennent
initialement des de´fauts (de´fauts d’empilement, dislocations, joints de grains) qui sont sources d’activite´
plastique meˆme aux tout premiers stades de la de´formation. Parmi les grandeurs usuelles caracte´risant le
re´gime e´lastique on trouve le module d’Young E, ou module d’e´lasticite´ qui caracte´rise la rigidite´ (a` priori
e´gal en traction et en compression). C’est la pente de la courbe contrainte-de´formation (uniaxiale) aux
petites de´formations. Le module de cisaillement G et le module d’e´lasticite´ isostatique K caracte´risent
la rigidite´ du mate´riau lorsqu’il est soumis a` un effort de cisaillement et a` une de´formation isostatique,
respectivement. On utilise e´galement le coefficient de Poisson ν qui caracte´rise la de´formation perpendicu-
E (GPa) ν σl (MPa) G (GPa) K (GPa)
78 0.42 50-250 27 180
Tableau I.1 – Quelques proprie´te´s e´lastiques de l’or massif [9, 10].
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laire a` la sollicitation uniaxiale. La contrainte a` la limite d’e´lasticite´ σl est la contrainte a` la de´formation
e´lastique maximale. Elle indique la frontie`re entre les proprie´te´s e´lastiques et les proprie´te´s plastiques. Le
tableau I.1 re´fe´rence les valeurs nume´riques de certaines proprie´te´s e´lastiques. La figure I.5 met en com-
paraison le module d’Young de l’or massif avec ceux d’autres mate´riaux. Notons que la plupart des tests
me´caniques de l’or massif sont effectue´s sur des polycristaux. Un polycristal est un mate´riau qui contient
plusieurs cristaux (grains) oriente´s ale´atoirement et se´pare´s par des joints de grains. Ainsi, l’or massif
est dans la plupart des cas isotrope puisqu’il est le plus souvent impossible de trouver une orientation
cristalline unique.
Figure. I.5 – Comparaison des modules d’Young de diffe´rents types de mate´riaux. Tous les points sont issus de
la base de donne´es de Wikipe´dia.
I.2.2 Proprie´te´s plastiques
L’or est connu en partie pour sa ductilite´ (en traction et en compression) remarquable. Ces pro-
prie´te´s tant recherche´es des bijoutiers tiennent leur origine des me´canismes de de´formation plastique.
Ces me´canismes sont essentiellement la migration des joints de grains et la propagation de dislocations
(maclage, de´fauts d’empilement, glissements parfaits...). La contrainte a` la limite e´lastique du massif
polycristallin est comprise entre 50 et 200 MPa [11,12]. Cette gamme de contraintes est large puisqu’elle
de´pend de l’histoire du mate´riau. En effet, les me´canismes plastiques e´tant facilement active´s dans les
mate´riaux CFC, l’or contient plus ou moins de dislocations en fonction des me´thodes utilise´es pour
fac¸onner l’e´chantillon et des divers recuits thermiques. Or, plus l’e´chantillon contient de dislocations,
moins il oppose de re´sistance a` la de´formation (en excluant le phe´nome`ne de durcissement par foreˆts de
dislocations). Les valeurs expe´rimentales de la contrainte a` la limite e´lastique sont e´loigne´es de la valeur
the´orique atomistique (3-4 GPa [13]).
Les mate´riaux qui ne montrent pas de signe de plasticite´ jusqu’a` la cassure de l’e´prouvette sont
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des mate´riaux fragiles. Cela se traduit par une ligne de cassure nette sur l’e´chantillon et par une chute
brutale de la contrainte sur la courbe contrainte-de´formation. A l’inverse, les mate´riaux (comme l’or)
dont le re´gime plastique est e´tendu sont ductiles. On peut caracte´riser ces grandeurs de plusieurs fac¸ons,
par exemple comme e´tant la de´formation a` la rupture, ou comme la variation de section de la zone de
striction a` la rupture.
I.3 Nanofils d’or
Figure. I.6 – Figure extraite de [14]. La barre d’e´chelle repre´sente 100 nm.
Les nanofils (figure I.6) sont inte´ressants pour leur grand ratio surface/volume qui induit des proprie´te´s
diffe´rentes du massif. Dans cette section nous de´taillerons l’influence des parame`tres structuraux sur les
proprie´te´s e´lastiques et plastiques des nanofils. De plus, ces structures sont aise´ment fonctionnalisables
par un reveˆtement. Les informations disponibles sur l’influence d’un tel reveˆtement sur les proprie´te´s
me´caniques de nanofils coeurs-coquille seront e´galement expose´es.
I.3.1 Influence de la structure sur la rigidite´
Les parame`tres structuraux dont il est question dans cette partie sont le diame`tre (ou autre pa-
rame`tre e´quivalent dans le cas de nanofils a` section non cylindrique), le type de section (cylindrique,
carre´e, rhombique...) et l’orientation cristallographique. La figure I.7 re´pertorie plusieurs valeurs de
E en fonction de l’orientation cristallographique et du type de section. Alors qu’il est difficile de
controˆler l’orientation cristallographique par rapport a` l’axe de sollicitation sur de l’or massif (puis-
qu’il y a de nombreux grains), il est plus aise´ d’obtenir des nanofils monocristallins dont l’orientation
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Figure. I.7 – Module d’Young en fonction de l’axe de sollicitation et de la section de nanofils d’or [11,12,15–23].
cristallographique est bien connue. Celle-ci semble avoir une forte influence sur la rigidite´ des nanofils
(E<111> > E<110> > E<100>). Les valeurs de la figure I.7 ont e´te´ obtenues pour plusieurs diame`tres,
a` plusieurs tempe´ratures, expe´rimentalement ou en simulation. Les deux valeurs maximum pour les na-
nofils <100> ont e´te´ obtenues pour des diame`tres infe´rieurs a` 2 nm, il faut donc eˆtre prudent sur leur
interpre´tation. L’ensemble des valeurs de rigidite´ des nanofils polycristallins est inclus entre les valeurs
extreˆmes des nanofils monocristallins. La forme de la section ne semble pas avoir d’influence particulie`re,
en comparaison a` l’orientation. McDowell et al. [15] ont pre´cise´ment montre´ que le type de section n’a
pas d’influence sur E pour des nanofils d’argent, dont les proprie´te´s e´lastiques sont tre`s proches de l’or.
La re´duction du diame`tre des nanofils peut augmenter [24] ou diminuer [25] le module d’Young, selon le
mate´riau conside´re´. Celui des nanofils d’or est peu influence´ pour des diame`tres supe´rieurs a` 10 nm et
augmente en dessous de ces diame`tres [11, 26]. En effet, pour ces petits diame`tres les atomes en surface
sont contraints [27] et se re´organisent pour trouver une nouvelle position d’e´quilibre moins couˆteuse en
e´nergie. Les atomes e´tant localement organise´s diffe´remment, E est e´galement localement diffe´rent (en
l’occurence plus e´leve´). En plus de ces reconstructions de surface, la sous-coordination des atomes de
surface les pousse a` se rapprocher de l’inte´rieur, ce qui a pour conse´quence de rigidifier les plans proches
de la surface. Or, aux petits diame`tres, le nombre d’atomes en surface n’est plus ne´gligeable devant le
nombre total d’atomes. Donc, la structure globale est rigidifie´e.
I.3.2 Influence de la structure sur les proprie´te´s plastiques
Nous avons vu que pour des diame`tres > 10 nm le module d’Young n’est que peu modifie´ [11,26]. En
revanche, la contrainte a` la limite e´lastique de´pend du diame`tre sur une large gamme de taille. En effet,
celle-ci est augmente´e de presque deux ordres de grandeur en passant d’une section microme´trique a` une
section nanome´trique (figure I.8 et re´fe´rences [14,21,28–32]).
Hyde et al. [18] montrent que le re´gime plastique de´bute a` plus haute de´formation et plus faible
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Figure. I.8 – Quelques valeurs de limites e´lastiques pour des structures d’or. Figure issue de [20]. Les citations
6 a` 8 sur la figure sont les re´fe´rences [33–35] de cette the`se.
contrainte pendant la de´formation de nanofils [110] que pendant celle de nanofils [111]. En fonction de
l’orientation cristalline et de la pre´paration de surface, le nanofil peut se de´former plastiquement par
e´mission localise´e de dislocations parfaites (ductilite´ faible) ou par maclage. Dans certaines conditions
[12, 36], la de´formation d’un nanofil peut induire un maclage total, auquel cas il est tre`s ductile (super-
e´lasticite´). Des effets de me´moire de forme et de pseudo-e´lasticite´ ont e´te´ constate´s en simulation [32,37].
Dans ces e´tudes le maclage a un roˆle pre´dominant dans la de´formation des structures : en jouant sur
la tempe´rature (me´moire de forme) ou en appliquant une de´formation inverse (pseudo-e´lasticite´), le
nanofil macle puis de´macle jusqu’a` retrouver sa structure initiale. Lee et al. [14] ont e´galement montre´
expe´rimentalement que la de´formation plastique endure´e par un nanofil oriente´ [110] est re´versible graˆce au
maclage en tension puis de´maclage en compression. Un autre phe´nome`ne surprenant est la de´formation
d’un nanofil par striction jusqu’a` obtention d’une chaine monoatomique (figure I.9) ce qui est encore
une fois signe de ductilite´ remarquable. En conclusion de ces quelques exemples, nous retiendrons (1)
que la re´duction de la section du nanofil augmente conside´rablement sa contrainte a` la limite e´lastique
qui peut approcher voire de´passer la limite the´orique classique. (2) La re´duction de la section favorise la
de´formation par maclage. (3) Le maclage e´tant facilite´e, la ductilite´ est augmente´e et les de´fauts plastiques
(donc essentiellement les macles) peuvent eˆtre facilement ”gue´ris” par de´formation cyclique ou par effet
de tempe´rature.
I.3.3 Influence d’un reveˆtement
Comme nous l’avons vu dans les deux sections pre´ce´dentes, l’e´tat de la surface de´termine en partie
les proprie´te´s e´lastiques et plastiques des nanofils. De meˆme, la pre´sence d’un reveˆtement change l’e´tat
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Figure. I.9 – Micrographie e´lectronique a` transmission haute re´solution d’un nanofil d’or monoatomique [38]
de l’interface et modifie les proprie´te´s me´caniques.
Vlassov et al. [39,40] ont compare´ la de´formation en flexion de nanofils d’argent et de nanofils coeur-
coquille Ag-SiO2. Les diame`tres vont de quelques dizaines a` quelques centaines de nanome`tres. Les
longueurs vont de quelques microme`tres a` quelques dizaines de microme`tres. L’e´paisseur de la coquille est
de 10-30 nm. Deux tiers des nanofils Ag sont de´forme´s e´lastiquement jusqu’a` une courbure de 0.8 µm−1
avant de se de´former plastiquement. Ceux du tiers restant sont de´forme´s e´lastiquement jusqu’a` une
courbure de 1.66 µm−1 avant de fracturer de manie`re fragile. Les neuf nanofils Ag-SiO2 e´tudie´s retrouvent
leur forme initiale apre`s eˆtre courbe´s de 0.4 µm−1. De plus, la plupart des nanofils coeur-coquille ont
pu eˆtre courbe´s jusqu’a` 2.1 µm−1 sans montrer de signes visibles de fracture. En conclusion de ces
e´tudes expe´rimentales, un reveˆtement amorphe et dur semble augmenter la ductilite´ et les proprie´te´s de
pseudo-e´lasticite´ de nanofils me´talliques en flexion.
Godet et al. [41] ont effectue´ des travaux de simulation atomistique sur des nanofils coeur-coquille
or-silicium amorphe. Les re´sultats montrent une de´localisation de la plasticite´ en traction menant a` une
de´formation uniforme et homoge`ne de la structure et donc a` une augmentation de la ductilite´. En effet,
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Figure. I.10 – Illustration (adapte´e de [41]) de la de´localisation de la plasticite´ due au reveˆtement de silicium
amorphe. La couleur provient du crite`re de centro-syme´trie. Les atomes en bleu clair sont les atomes de surface
du nanofil Au (gauche) et de silicium amorphe du nanofil AuSi (droite). Les atomes en bleu fonce´ sont les de´fauts
d’empilement. Les atomes des empilements CFC ont e´te´ enleve´s par souci de repre´sentation.
la de´formation du nanofil non reveˆtu induit des avalanches de dislocations partielles et la croissance
de macles localise´es. Dans le cas du nanofil reveˆtu, l’interface Au-Si est source de de´fauts, eux-meˆme
sources de dislocations qui se propagent dans le coeur d’or. Ainsi, la de´formation du nanofil Au-Si induit
la nucle´ation de dislocations partielles et de macles sur toute la longueur du nanofil (figure I.10). En
re´sume´, ces travaux de simulation montrent qu’un reveˆtement amorphe et dur augmente la ductilite´ du
nanofil d’or en de´localisant et modifiant les me´canismes de plasticite´.
Notons que tous ces re´sultats sur les nanofils sont obtenus apre`s une unique sollicitation. Or, les
mate´riaux fonctionnels sont sollicite´s de nombreuses fois. Il est donc utile de caracte´riser davantage les
me´canismes e´le´mentaires de la plasticite´ sur plusieurs cycles de de´formation.
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I.4 Or nanoporeux
L’or nanoporeux (Au-NP) est un mate´riau bicontinu et autoportant (figure I.11). Il est constitue´
d’une phase de matie`re (”ligaments”) entremeˆle´e avec une phase de vide (pores ouverts). Sa structure
peut eˆtre caracte´rise´e par diffe´rentes grandeurs comme la densite´ relative (ρ = d(Au−NP )d(Au) ), l’e´paisseur
moyenne de la phase de matie`re (”diame`tre moyen des ligaments” Dm), la courbure des ligaments et
des pores, la connectivite´ entre les ligaments... Nous trouvons ne´cessaire de souligner qu’il existe une
ambiguite´ quant a` la de´finition des ”ligaments”. En effet, il est courant de conside´rer que la phase de
matie`re est constitue´e de ligaments interconnecte´s a` des noeuds, la frontie`re e´tant la ”jonction” entre les
ligaments et les noeuds. Cependant, la morphologie locale est plus complexe que cela et il est parfois
difficile de distinguer si une re´gion est un ligament ou un noeud. De plus, toutes les caracte´risations de
Dm (diame`tre moyen des ”ligaments”) sont en fait une estimation de l’e´paisseur moyenne de la phase de
matie`re (qui inclut ”ligaments” et ”noeuds”). Les ligaments sont ge´ne´ralement conside´re´s comme e´tant
les re´gions amincies et plutoˆt cylindriques, alors que les noeuds sont davantage perc¸us comme e´tant les
re´gions plus e´paisses et de morphologie tre`s variable.
Figure. I.11 – Micrographie (MEB) de l’Au-NP [42].
Dans cette section nous de´taillerons la me´thode de synthe`se de l’or nanoporeux, ses proprie´te´s
me´caniques et les diverses fac¸ons de le mode´liser. Nous donnerons plus de de´tails sur la caracte´risation
structurale dans le chapitre 3.
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I.4.1 Proce´de´s expe´rimentaux de synthe`se
I.4.1.1 Concepts ge´ne´raux de la synthe`se
L’or nanoporeux est ge´ne´ralement synthe´tise´ a` partir d’un alliage binaire Au/Ag. L’alliage est plonge´
dans une solution corrosive. L’argent est dissous tandis que l’or diffuse et s’organise en une structure
continue. La structure (topologie et morphologie) de ce re´seau semble de´pendre de plusieurs facteurs
que nous allons de´tailler dans les paragraphes suivants. Les gammes de densite´s relatives accessibles
expe´rimentalement sont typiquement comprises entre 0.25 et 0.45. Les diame`tres moyens accessibles vont
de quelques nanome`tres [43] a` quelques microns [44].
I.4.1.2 Dissolution se´lective
La dissolution se´lective est la dissolution d’un seul des deux e´le´ments de l’alliage. Ce phe´nome`ne
survient en plongeant l’alliage dans une solution corrosive. L’argent qui est plus re´actif que l’or, est
progressivement dissous et laisse derrie`re lui des adatomes d’or. Ces meˆmes atomes d’or sous-coordine´s
se regroupent entre eux par diffusion en surface. A mesure que l’alliage se creuse, l’or s’auto-assemble en
un re´seau continu et autoportant (figure I.12). Ce me´canisme a de´ja` e´te´ observe´ et partiellement de´crit
en 1979 [45]. Une autre description, relativement de´taille´e, a e´te´ propose´e via une simulation Monte
Carlo [46]. Notons qu’a` la fin de la dissolution, une partie des atomes d’argent se retrouve pie´ge´e dans la
phase d’or (≈ 1− 20 at.%) et semble contribuer aux proprie´te´s me´caniques [47].
Dans la litte´rature on trouve essentiellement deux me´thodes de dissolution se´lective pour synthe´tiser
l’or nanoporeux : la corrosion libre et la corrosion potentiostatique. Dans le premier cas, l’e´chantillon
est plonge´ dans une solution d’acide nitrique, par exemple, dont la concentration et la tempe´rature sont
controle´es. Ainsi, les parame`tres qui influent sur la structure et la concentration d’argent re´siduel sont
le temps de dissolution, la tempe´rature, la composition initiale de l’alliage et la concentration de l’acide.
Dans le deuxie`me cas, c’est plutoˆt une solution d’acide perchlorique qui sera choisie comme e´lectrolyte
assurant le passage du courant entre les diffe´rentes e´lectrodes. Le potentiel applique´ est un parame`tre
d’influence supple´mentaire sur le controˆle de la dissolution. Notons que pour la dissolution se´lective,
d’autres types d’alliages peuvent eˆtre utilise´s. Par exemple, Chauvin et al. [?] synthe´tisent des nanofils
d’or nanoporeux par corrosion de nanofils Au-Cu.
I.4.1.3 Choix des diffe´rents parame`tres de dissolution
Il existe deux conditions ne´cessaires pour que la dissolution ait lieu. La premie`re est relie´e a` la
composition initiale de l’alliage. En effet, si l’argent est en trop petite quantite´, la diffusion des adatomes
d’or sera pre´dominante par rapport a` la dissolution de l’argent. Ainsi, l’or va rapidement passiver la surface
et arreˆter le processus de dissolution. Cette limite s’appelle ”seuil de se´paration” ou ”parting limit” en
anglais. Si la concentration en Ag est trop grande, la phase d’or ne pourra pas percoler. Typiquement,
la concentration en Ag doit eˆtre comprise entre 55 et 75 %. La seconde condition est associe´e a` la
corrosion potentiostatique. En effet, il existe un seuil de potentiel, EV , en dessous duquel la surface est
passive´e, quelle que soit la composition de l’alliage. Un potentiel e´leve´ (faible) devrait acce´lerer (ralentir)
la dissolution de l’argent et ainsi cre´er des structures plus fines (e´paisses).
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Figure. I.12 – Figure extraite de [3]. Me´canismes intervenant pendant la dissolution se´lective. (a) Les atomes
d’argent sont dissous et laissent leurs anciens voisins d’or peu coordine´s. (b) Les adatomes d’or diffusent pour
rejoindre les plus gros clusters d’or. (c) Les premie`res colonnes (futurs ligaments) se forment. (d) Les ligaments se
rejoignent a` des noeuds.
I.4.1.4 Coarsening
La traduction franc¸aise la plus proche du mot ”coarsening” est ”e´paississement”. Cependant, nous
pre´fe´rons le garder dans sa langue d’origine pour plus de justesse. Dans le cas de l’Au-NP, le coarsening
est un me´canisme de diffusion pure, thermiquement active´. Pendant un recuit thermique, les atomes d’or
des ligaments les plus fins diffusent vers les ligaments voisins les plus larges. Cet effet de´pend essentiel-
lement de la tempe´rature et du temps de recuit. Il modifie drastiquement la structure de la mousse. En
particulier, plus le temps de coarsening augmente, plus il y a de surfaces facette´es. Ces nouvelles surfaces
sont celles de plus basse e´nergie [49]. Il est important de prendre en compte ce phe´nome`ne pour des
applications de catalyse, par exemple, qui ne´cessitent de bien connaˆıtre l’e´tat des surfaces. Par ailleurs,
la connectivite´ (grossie`rement le nombre de ligaments connecte´s a` chaque noeud) de la mousse semble
e´galement eˆtre affecte´e par le coarsening [50]. Notons tout de meˆme que d’autres auteurs [51,52] affirment
que le coarsening n’affecte que le diame`tre des ligaments mais pas la connectivite´ de la mousse (c’est a`
dire que les structures natives et ”coarsened” sont des copies homote´tiques). Cependant, ces conclusions
sont vraisemblablement fonde´es sur une analyse superficielle de cliche´s de microscopie et ne´cessitent des
e´tudes plus approfondies.
Ce phe´nome`ne peut eˆtre pratique pour e´tudier l’influence de la taille des ligaments sur diverses
proprie´te´s mais e´galement proble´matique si le mate´riau est destine´ a` eˆtre utilise´ a` diffe´rentes tempe´ratures.
Biener et al. [53] ont montre´ qu’un reveˆtement d’1 nm d’oxide amorphe suffit a` stabiliser de fac¸on
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significative la structure en tempe´rature. En effet, ils montrent que le coarsening n’est active´ qu’a` partir
de 900 K et 1300 K pour des structures reveˆtues par du TiO2 et Al2O3, respectivement.
I.4.2 Me´thodes de mode´lisation
Les simulations atomistiques sont adapte´es pour comprendre certains me´canismes a` l’e´chelle des
ligaments. Toutefois, la ge´ne´ration du mode`le atomistique est non triviale et ne´cessite des techniques
particulie`res.
I.4.2.1 Champ de phase
Figure. I.13 – (a) Diagramme de phase tempe´rature-composition d’un alliage binaire. (b) E´nergie libre totale
en fonction de la composition a` la tempe´rature T2. Figure issue de [54].
Les me´thodes de champ de phase utilise´es pour mode´liser l’or nanoporeux sont base´es sur la re´solution
de l’e´quation de Cahn-Hilliard. Cette e´quation permet de de´crire la de´composition spinodale qui est
une se´paration volumique de phases dans des conditions de composition et tempe´rature particulie`res.
Elle n’est donc pas une mode´lisation de la synthe`se expe´rimentale de l’Au-NP. Pour comprendre les
principaux concepts de la de´composition spinodale, il faut se re´fe´rer a` deux courbes (figures I.13(a) et
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I.13(b)). La premie`re est le diagramme de phase tempe´rature-composition de l’alliage. A l’inte´rieur du
gap de miscibilite´ (courbe en trait plein), l’alliage est non miscible. La deuxie`me courbe est l’e´nergie libre
G en fonction de la composition X, a` une tempe´rature donne´e (figure I.13(b)). On remarque qu’il existe
deux points de courbure nulle. On reporte ces points sur le diagramme de phase et on re´pe`te l’ope´ration
pour chaque tempe´rature. L’ensemble des points alors obtenus (courbe pointille´e sur la figure I.13(a))
est appele´e spinodale. A l’inte´rieur de cette courbe il est thermodynamiquement favorable de se´parer
l’alliage, initialement me´lange´, en deux phases de compositions diffe´rentes. Entre le gap de miscibilite´ et la
spinodale, le me´lange est e´galement immiscible mais il y a une barrie`re thermodynamique a` franchir pour
se´parer les phases (me´canismes de nucle´ation et croissance). Les me´thodes de champ de phase pour ge´ne´rer
des mode`les d’or nanoporeux simulent les conditions de de´composition spinodale. La boˆıte de simulation
est de´coupe´e en volumes e´le´mentaires. Ceux-ci sont associe´s a` des valeurs discre`tes correspondant a` la
phase A ou B. Il existe plusieurs fac¸ons de repre´senter les volumes e´le´mentaires de l’interface AB. Par
re´solution de l’e´quation de Cahn-Hilliard, les valeurs associe´es aux volumes e´le´mentaires sont re´e´value´es a`
chaque ite´ration. Ainsi, cette me´thode permet de repre´senter la diffusion de l’interface AB en prenant en
compte notamment le temps, la courbure de l’interface et le potentiel chimique. Il reste ensuite a` convertir
les phases obtenues en un mode`le atomistique. Cela est effectue´ en remplissant une phase d’atomes d’or
et l’autre de vide. Quelques re´fe´rences de mousses obtenues en champ de phase : [55–58].
Utiliser cette me´thode pour produire des mode`les atomistiques ne´cessite de maˆıtriser a` la fois le
langage des codes de champ de phase et la physique de la se´paration de phases. Le nombre important
de parame`tres a` choisir pour produire un mode`le satisfaisant peut eˆtre un obstacle pour un ne´ophyte.
De plus, les codes de simulation par champ de phase sont souvent des codes ”maisons” adapte´s pour des
besoins spe´cifiques.
I.4.2.2 Monte Carlo
En 2001, Erlebacher et al. [46] ont publie´ leurs re´sultats de simulation en Monte Carlo cine´tique visant
a` expliquer les me´canismes de formation de la porosite´ pendant la dissolution se´lective expe´rimentale d’un
alliage AuAg. Leur me´thode permet de controˆler la cine´tique de diffusion de l’or et de l’argent ainsi que
la vitesse de dissolution de l’argent. Leurs re´sultats ont e´galement permis d’expliquer les limitations
expe´rimentales lie´es a` la passivation de la surface qui arreˆte la dissolution de l’argent. Zinchenko et
al. [59] utilisent une me´thode de Monte Carlo Metropolis (MMC), qui inclut les re´actions chimiques
entre les diffe´rents composants ”utiles” (Au,Ag, e´lectrolytes). Cette me´thode ne permet pas d’acce´der
aux parame`tres temporels de diffusion ou de dissolution puisqu’a` chaque ite´ration, c’est la configuration
la plus probable suivant des crite`res statistiques de thermodynamique qui est conserve´e. Ngoˆ et al. [60]
utilisent e´galement la me´thode MMC mais pour simuler la de´composition spinodale en volume d’un
alliage binaire en ajustant les e´nergies d’interactions Au-Au et Au-Ag.
I.4.2.3 Reconstruction tomographique
La tomographie est une technique qui consiste a` reconstituer nume´riquement le volume d’un
e´chantillon en scannant des coupes de celui-ci. Il existe diffe´rentes me´thodes, destructives ou non, pour
y parvenir. Par exemple, on peut couper des tranches d’e´paisseur controˆlable avec un FIB (Focused
Ion Beam) pour sonder le volume. Cette me´thode est adapte´e pour des grands volumes comprenant
des e´le´ments nanome´triques [61]. On peut e´galement utiliser la microscopie a` rayon-X en transmis-
sion [49, 62]. Les sources synchrotron permettent de scanner des e´chantillons d’une e´paisseur allant
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jusqu’au microme`tre, avec une re´solution d’environ 30 nm. En prenant des cliche´s et en faisant tour-
ner l’e´chantillon (typiquement un cliche´ par degre´ sur 180°) on peut reconstituer le volume. Le meˆme
genre de techniques peut eˆtre utilise´ avec un microscope e´lectronique a` transmission [63]. Le volume e´tant
acquis, il est relativement aise´ de le convertir en un volume rempli d’atomes [64].
Ces reconstructions tomographiques sont e´galement des objets tre`s utiles pour la caracte´risation struc-
turale. En effet, elles permettent le calcul de nombreux parame`tres lie´s a` la courbure, la connectivite´, la
densite´ ou la taille des ligaments, par exemple [49,61–63]. Meˆme si c’est la me´thode la mieux adapte´e pour
soit construire un mode`le atomistique, soit effectuer des caracte´risations structurales, obtenir une recons-
truction tomographique ne´cessite un labeur conse´quent et n’est pas accessible par tous les laboratoires.
Les dimensions accessibles par cette me´thode de´pendent e´galement de la technique de reconstruction to-
mographique. Cependant, si la reconstruction est utilise´e pour ge´ne´rer un mode`le atomistique, il faudra
se limiter aux dimensions habituelles de dynamique mole´culaire (volume de boˆıte de quelques 103 nm3).
I.4.3 Proprie´te´s me´caniques
Les proprie´te´s me´caniques de l’Au-NP sont peu comprises et de´pendent d’un grand nombre de pa-
rame`tres structuraux. Cette section vise a` e´tablir le niveau de compre´hension des proprie´te´s me´caniques
de l’Au-NP et de l’influence des diffe´rents parame`tres. Nous e´tudierons se´pare´ment les re´gime e´lastique et
plastique, puis nous nous inte´resserons aux lois d’e´chelle qui relient la porosite´ aux proprie´te´s me´caniques.
I.4.3.1 Re´gime e´lastique
Figure. I.14 – Influence de la densite´ relative sur le module d’Young. Les symboles noirs (expe´rimental [65–69]) et
rouge (simulation [70,71]) sont des valeurs obtenues en traction. Les symboles verts (expe´rimental [47,57,65,72,73])
et bleus (simulation [57,58]) sont des valeurs obtenues en compression. Le symbole jaune montre des valeurs obtenues
en laser ultrasonique [74].
D’apre`s la figure I.14 et les diffe´rentes e´tudes cite´es sur cette figure, expe´rimentateurs et simulateurs
s’accordent a` dire que la densite´ relative a une grande influence sur le module d’Young de l’Au-NP Enp
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(figure I.14). En l’occurence, plus la densite´ relative augmente, plus le module d’Young augmente. Ceci
est cohe´rent avec le fait que si ρ tend vers 0 alors Enp tend vers 0 GPa et si ρ tend vers 1 alors Enp tend
vers ≈ 78 GPa.
En revanche, l’infuence du diame`tre moyen sur Enp est moins marque´e et ne´cessite des analyses plus
approfondies. En effet, comme le montre la figure I.15, on ne distingue pas de tendance particulie`re
et on voit que la gamme de valeurs est tre`s e´tendue. Certains auteurs [75] montrent une augmentation
marque´e de Enp en diminuant le diame`tre des ligaments. Les valeurs extreˆmes sont 5 et 40 GPa en faisant
varier le diame`tre moyen de la mousse de 40 a` 4 nm, respectivement. Il faut toutefois eˆtre prudent sur
l’interpre´tation de ces valeurs. En effet, le module d’Young a e´te´ calcule´ par une me´thode de flambage de
film mince, qui fait intervenir de nombreux parame`tres. De plus, il a e´te´ montre´ que l’adsorption d’oxyge`ne
[76] influence fortement la mesure de E. Or en diminuant le diame`tre des ligaments, on augmente la
quantite´ de surface donc potentiellement la quantite´ d’oxyge`ne adsorbe´. Les auteurs ont infirme´ cette
hypothe`se et proposent plutoˆt que l’augmentation surprenante de Enp vienne de l’augmentation de la
densite´ due a` la re´duction du volume cause´e par les contraintes de surface. E´galement, la quantite´ d’argent
re´siduel peut influencer le module d’Young [47].
Figure. I.15 – Influence de la taille des ligaments sur le module d’Young [47,53,57,65,67–69,72]
Liu et al. [77] ont montre´ que Enp est directement lie´ a` la connectivite´ de la structure et que
ses variations sont dues a` un effet de densite´ plus qu’a` un effet de taille des ligaments. Badwe et al.
(expe´rimental) [78] et Sun et al. (simulation) [58] montrent e´galement qu’il n’y a pas de relation parti-
culie`re entre les proprie´te´s e´lastiques et la taille des ligaments. En conclusion, la relation entre le module
d’Young et le diame`tre moyen de l’Au-NP est mal comprise et ne´cessite d’avantage d’investigations. No-
tons que l’Au-NP est dans la plupart des cas monocristallin, or l’axe de sollicitation pourrait e´galement
avoir un effet sur les proprie´te´s e´lastiques. Mais nous n’avons pas trouve´ d’e´tudes sur cet aspect la`.
En conse´quence, reporter des re´sultats sur la relation structure-rigidite´ ne´cessite de faire une ca-
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racte´risation pousse´e du mate´riau, a` savoir : une quantification rigoureuse en masse et en volume de
la densite´ relative, de´terminer la quantite´ d’argent re´siduel, travailler dans une atmosphe`re controˆle´e et
quantifier la connectivite´ de la structure. A notre connaissance il n’existe aucune e´tude des proprie´te´s
e´lastiques comportant toutes ces caracte´risations.
Le coefficient de Poisson e´lastique νe (donc aux faibles de´formation) de l’Au-NP est plus faible que celui
du massif. En effet, il vaut entre 0.15 et 0.22, en traction [65,79] ou en compression [80]. Dans les travaux de
Lu¨hrs et al. [80], trois e´chantillons de diame`tres moyens diffe´rents ont e´te´ soumis a` un test de compression
uniaxiale. Avec un proce´de´ de corre´lation d’images, les auteurs trac¸ent la de´formation transverse (t) en
fonction de la de´formation axiale (a). On voit que le coefficient de Poisson plastique (νp = −δtδa ) semble
de´pendre du diame`tre moyen de la mousse. En effet, les νp des e´chantillons de diame`tres moyens 50 nm
et 180 nm varient entre 0.07 et 0.12 et entre 0.15 et 0.22 au cours de la de´formation, respectivement. En
revanche, le coefficient de Poisson e´lastique (de´fini de la meˆme fac¸on que νp mais lors de la de´charge a`
diffe´rents niveau de de´formation) ne montre pas de de´pendence particulie`re avec le diame`tre moyen.
I.4.3.2 Re´gime plastique
Figure. I.16 – E´volution de la contrainte a` la limite e´lastique en fonction de la densite´ relative de l’or nanoporeux
(a) et en fonction de son diame`tre moyen (b), d’apre`s l’ensemble des donne´es (expe´rimentales et issues de mode`les
atomistiques, en traction, compression, nanoindentation...) dont nous avons pris connaissance dans la litte´rature.
Alors que le module d’Young de´pend fortement de ρ, la contrainte a` la limite e´lastique ne semble pas
y eˆtre si sensible, ni en traction ni en compression (figure I.16(a)). En effet, l’ensemble des valeurs que
nous avons trouve´es dans la litte´rature, expe´rimentales ou en simulation ne marquent pas de tendance
particulie`re mais plutoˆt un nuage de points assez large. Notons que les trois points entre 500 et 1000 MPa
ont e´te´ obtenus par l’approximation σl = durete´. En revanche, σl semble augmenter lorsque l’on diminue
la taille caracte´ristique des ligaments [68,81–83], car les contraintes de surface induisent un confinement
du ligament et limite la nucle´ation et la propagation des dislocations. Cette tendance est montre´e sur la
figure I.16(b) qui rassemble l’ensemble des donne´es expe´rimentales et en champ de phase que nous avons
trouve´es dans la litte´rature, en traction, compression et nanoindentation.
Meˆme si la contrainte a` la limite e´lastique semble peu de´pendre du mode de chargement, il existe
des diffe´rences radicales en traction et en compression lors de la de´formation plastique de l’Au-NP. En
effet, en traction, l’or nanoporeux est connu pour eˆtre fragile [65, 72]. L’e´chantillon casse sans plasticite´
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Figure. I.17 – Illustration du comportement globalement fragile (a` gauche [65]) et localement ductile (a` droite
[84]).
apparente si on se fie aux courbes contrainte-de´formation ou a` l’allure de l’e´chantillon apre`s le test de
traction (figure I.17, gauche). En revanche, des observations au microscope montrent qu’il y a une grande
activite´ plastique dans une zone fine autour de la fracture (figure I.17, droite). Du fait de la complexite´
structurale du mate´riau, il est difficile de caracte´riser finement les me´canismes responsables de la fracture
des ligaments individuels et de la localisation de la fracture dans l’e´chantillon. Les micrographies per-
mettent tout de meˆme de montrer que les ligaments sont de´forme´s jusqu’a` 200 % et forment une pointe
apre`s leur rupture, ce qui est le signe d’une grande ductilite´ locale.
En compression et nanoindentation, les pores permettent aux ligaments d’eˆtre facilement de´forme´s
dans l’ensemble de la structure, ce qui induit une grande ductilite´. Gibson et Ashby [85] ont propose´
un mode`le ge´ne´ral pour la compression des mate´riaux poreux. La courbe contrainte-de´formation (com-
pression) type de ces mate´riaux est repre´sente´e sur la figure I.18. On distingue trois re´gimes sur cette
courbe : le re´gime e´lastique (line´aire), le re´gime d’e´coulement dans lequel les ligaments plastifient indi-
viduellement et enfin le re´gime de densification qui commence quand les pores se sont effondre´s, ce qui
implique un durcissement abrupt. L’or nanoporeux de´vie le´ge`rement de ce comportement ge´ne´ral. En
effet, le re´gime e´lastique est inexistant ou tre`s court. Les re´gimes d’e´coulement et de densification sont
difficilement discernables car ils sont tous les deux caracte´rise´s par un durcissement croissant. Les figures
I.19(a) et I.19(b) montrent les courbes contrainte-de´formation de trois e´chantillons en compression ainsi
que l’allure des e´chantillons apre`s des tests de compression et de flexion, respectivement [83].
Une autre diffe´rence de comportement entre la traction et la compression est lie´e aux contributions
de surface. Rappelons que la ”contrainte” de surface f et l’e´nergie (ou tension) de surface γ sont relie´es
par l’e´quation suivante :
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Figure. I.18 – Courbe contrainte-de´formation type en compression de mate´riaux hautement poreux [85].
f = γ + dγ
d
(I.2)
avec d la dilatation ou contraction de la surface induite par une variation de γ. f et γ sont toutes les
deux exprime´es en J.m−2. Plusieurs e´tudes [70, 86] montrent que c’est γ qui a le plus d’influence sur
les proprie´te´s me´caniques de l’Au-NP. En effet, celle-ci induit un e´tat de compression a` l’inte´rieur des
ligaments, ce qui rend la contrainte d’e´coulement plus e´leve´e en traction qu’en compression.
Le coefficient de Poisson plastique νp pre´sente e´galement une asyme´trie tension-compression. En
effet, d’apre`s Farkas et al. (simulation) [70], celui-ci augmente en traction, plutoˆt proportionnellement a`
la contrainte applique´e alors qu’il diminue jusqu’a` 0 en compression. Ngoˆ et al. (simulation) [60] trouvent
e´galement νp = 0 sur une large gamme de de´formation en compression.
Me´canismes de de´formation plastique
En traction, les simulations de Sun et al. [58] montrent que la plasticite´ est divise´e en deux phases.
Pendant la premie`re, des dislocations partielles se propagent autour du milieu du ligament, menant a` la
formation de de´fauts d’empilement. La deuxie`me phase est une phase de striction, toujours au milieu du
ligament, jusqu’a` sa rupture. Avant la rupture le ligament n’est e´pais que de quelques atomes.
En compression, R. Dou et B. Derby [87] montrent par une observation au microscope e´lectronique a`
transmission que la plasticite´ est principalement localise´e aux noeuds (figure I.20). Ils montrent e´galement
que la majorite´ des de´fauts cristallins sont des de´fauts d’empilement et des macles. Les dislocations
stocke´es ou qui se propagent sont essentiellement des partielles de Shockley, et quelques stair-rod. Les
simulations de C. Ruestes et al. [71] montrent qu’a` 40 % de de´formation en indentation, les dislocations
partielles de Shockley comptent pour 75 % de la longueur de ligne de dislocation totale, et les stair-rod
pour 5 %. Ils remarquent e´galement la pre´sence d’autres dislocations mais en quantite´ infe´rieure a` 1 %.
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Figure. I.19 – Figures extraites de [83]. (a) Courbe contrainte-de´formation des deux e´chantillons de type I et
celui de type II. (b) Allure des e´chantillons de type I et II apre`s compression et d’un e´chantillon apre`s flexion.
Les e´chantillons de types I sont initialement sans fracture. Les types II ont volontairement e´te´ synthe´tise´s avec des
microfractures, les rendant plus fragiles.
I.4.3.3 Lois d’e´chelle
Lois d’e´chelle classiques
Les mate´riaux dont il est question dans cette section sont des mate´riaux cellulaires a` pores ouverts
(en anglais ”open cell foams”). En mettant en relation les proprie´te´s me´caniques, en l’occurence Enp
et σl, avec la densite´ des mate´riaux on distingue une certaine tendance. Gibson et Ashby ont the´orise´
cette tendance en de´veloppant des lois d’e´chelle pour le module d’Young et la contrainte a` la limite
e´lastique [85] :
Enp
E0
= CE × ρ2 (I.3)
σlnp
σ0
= Cσ × ρ1.5 (I.4)
Avec Enp et σlnp le module d’Young et la contrainte a` la limite e´lastique du syste`me conside´re´ (ici,
Au-NP), E0 et σ0 le module d’Young et la contrainte a` la limite e´lastique de la phase solide (ou du
mate´riau massif) et ρ la densite´ relative. CE et Cσ sont des constantes d’ajustement adimensionne´es qui
de´pendent de la ge´ome´trie des pores ou des ligaments (forme, anisotropie, distribution de taille...). En
effectuant une re´gression sur un grand nombre de valeurs disponibles dans la litte´rature, on trouve les
valeurs usuelles des constantes : CE = 1 et Cσ = 0.3.
Mise en de´faut des lois d’e´chelle
Les diffe´rents tests me´caniques effectue´s sur l’Au-NP montrent que les valeurs de´vient des valeurs
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Figure. I.20 – figure extraite de [87]. Traduction de la le´gende : Micrographies MET de nanofils d’or nano-
poreux de´forme´s. (a) Images MET haute re´solution d’un nanofil d’or nanoporeux de´forme´ montrant les de´fauts
principalement localise´s au noeuds (cercles). (b) Micrographie MET haute re´solution d’un noeud dans la structure
nanoporeuse de´forme´e montrant des macles. (c) Micrographie MET haute re´solution montrant une dislocation
partielle de Shockley nucle´e´e dans la macle.
des autres mate´riaux, en particulier pour le module d’Young. Le de´bat est toujours d’actualite´ pour
savoir si les lois d’e´chelle formule´es par Gibson et Ashby sont valides pour l’Au-NP, meˆme en ajustant
les constantes de ge´ome´trie. En effet, Enp est plus faible [50,51,65,72,75,88,89] que pour la plupart des
autres mate´riaux a` densite´s e´gales. Une explication possible dans le cas de l’Au-NP est que plus la densite´
est faible, plus il y a de matie`re ”inutile” pour supporter la charge [50]. La matie`re ”inutile”, sous forme
de ligament non connecte´ est probablement forme´e pendant la synthe`se du mate´riau. En effet, moins il
y a d’or dans l’alliage, plus il est difficile pour la phase d’or de percoler (donc de joindre bout a` bout
les ligaments porteurs de contrainte). Cela e´tant e´tabli, on peut corriger les e´quations d’e´chelle soit en
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prenant une densite´ relative ”effective” [50] soit en rajoutant un parame`tre caracte´risant le niveau de
connectivite´ de la structure (la topologie) [57]. Il faut e´galement de´terminer si on choisit E0 comme e´tant
la rigidite´ de l’or massif ou des ligaments dans la structure. En effet, E du massif est suppose´ constant
(≈ 80 GPa) alors que le module d’Young des ligaments augmente si ceux-ci sont infe´rieurs a` 20 nm. La
question se pose d’autant plus pour la contrainte a` la limite e´lastique dont l’augmentation est importante
a` mesure qu’on se rapproche des petits diame`tres. En effet, celle-ci augmente d’un facteur ≈ 10 en passant
d’un diame`tre moyen de 70 nm a` 5 nm.
I.5 Conclusions
Nous retiendrons de ce chapitre plusieurs faits :
— L’or massif est un mate´riau tre`s ductile (en traction et en compression). Il cristallise dans un
empilement cubique a` faces centre´es. Il est de´forme´ plastiquement surtout par la propagation
de dislocations de Shockley (parfaites dissocie´es et maclage) dans des syste`mes de glissement
{111} <112>.
— La rigidite´ des nanofils d’or augmente significativement pour des sections infe´rieures a` ≈ 10 nm.
L’axe cristallographique suivant lequel les nanofils sont sollicite´s est un parame`tre d’influence
sur la mesure de rigidite´ (E<111> > E<110> > E<100>). C’est e´galement le cas pour le massif
mais dans ce cas il est plus difficile de le mettre en e´vidence du fait de la polycristallinite´. Les
nanofils d’or sont principalement de´forme´s plastiquement par maclage (re´orientation du cristal)
et par striction, jusqu’a` parfois une chaine monoatomique. Ils sont tre`s ductiles puisque la grande
quantite´ de surface favorise le maclage. Ils pre´sentent e´galement des proprie´te´s de pseudo-e´lasticite´
et de me´moire de forme. Un reveˆtement d’oxide amorphe ou de silicium amorphe de´localise la
plasticite´ et rend la structure encore plus ductile et plus flexible. Le reveˆtement peut e´galement
ame´liorer les proprie´te´s de me´moire de forme en flexion.
— L’or nanoporeux est synthe´tise´ par dissolution se´lective des atomes d’argent d’un alliage AuAg.
En effet, lorsqu’un atome d’Ag est dissous, il laisse ses voisins Au sous-coordine´s. Ceux-ci
vont s’agre´ger par diffusion jusqu’a` la dissolution (presque) totale de l’Ag. La densite´ et les
dimensions intrinse`ques de la structure obtenues de´pendent essentiellement de la composition de
l’alliage initial, de la me´thode de dissolution choisie (corrosion libre ou potentiostatique) ainsi
que de la vitesse de dissolution. Le diame`tre des ligaments et des pores, l’e´tat de surface et
peut-eˆtre la topologie sont sensibles a` la tempe´rature, pendant et apre`s la dissolution (coarsening).
— Les proprie´te´s me´caniques de l’or nanoporeux sont diffe´rentes de celles de l’or massif et de
celles des nanofils d’or. Certaines sont proble´matiques pour la manipulation expe´rimentale. Par
exemple, la grande quantite´ de surface peut induire une re´duction du volume telle que des micro
fractures sont introduites juste apre`s la synthe`se. Aussi, la fragilite´ en traction limite l’extension
de la structure pour l’actionnement me´canique. La complexite´ multie´chelle de ces structures
nanoporeuses rend difficile les diffe´rentes caracte´risations.
— A ce jour, les me´thodes de champ de phase sont les plus utilise´es pour mode´liser l’or nano-
poreux. Elles consistent a` re´soudre l’e´quation de Cahn-Hilliard qui est une repre´sentation de
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la de´composition spinodale. Le mode`le ge´ome´trique peut eˆtre converti en mode`le atomistique
propice a` la caracte´risation me´canique. Le peu de me´thodes de mode´lisation de l’Au-NP existantes
laisse de la place au de´veloppement de nouvelles me´thodes.
De nombreuses questions restent ouvertes en rapport a` l’or nanoporeux ou aux nanofils (que l’on
peut conside´rer comme un mode`le de ligament). Nous en avons choisi certaines :
1. Est-ce que les nanofils d’or ont une bonne tenue me´canique lorsqu’ils subissent une de´formation
cyclique ? Un reveˆtement dur (coquille) de silicium amorphe permet-il d’ame´liorer cette tenue
me´canique ?
2. Pouvons-nous mode´liser l’Au-NP sans avoir recours a` une me´thode diffe´rente de la dynamique
mole´culaire ?
3. Pourquoi, en traction, la plasticite´ se localise-t-elle dans un plan unique, rendant l’Au-NP fragile ?
4. L’orientation cristallographique a-t-elle une influence sur l’e´lasticite´ de l’Au-NP monocristallin ?
5. Quels sont les me´canismes de de´formation des ligaments associe´s a` la transition e´coulement-
densification en compression propose´e par Gibson et Ashby dans le cas de l’Au-NP ?
6. Une coquille de silicium amorphe permet-elle d’augmenter la ductilite´ de l’Au-NP, en de´localisant
la plasticite´ comme pour les nanofils ?
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II.1 Mode´lisation et me´thodes de simulation des nanofils
La structure nanofilaire est la premie`re des deux structures que nous e´tudions dans cette the`se. Les na-
nofils sont des objets d’e´tude inte´ressants en simulation atomistique puisque les dimensions accessibles le
sont e´galement expe´rimentalement. Dans ce chapitre, nous nous inte´ressons a` l’influence d’un reveˆtement
de silicium amorphe sur la re´ponse me´canique d’un nanofil d’or pendant la de´formation cyclique traction-
compression.
II.1 Mode´lisation et me´thodes de simulation des nanofils
Les re´sultats sont obtenus avec un potentiel MEAM (Modified Embedded Atom Method) optimise´
par Godet et al. [41]. Quelques valeurs calcule´es par ce potentiel pour l’or et le silicium sont donne´es en
table II.1.
Au (MEAM) Au (expe´rimental) Si (MEAM) Si (expe´rimental)
c11 (GPa) 202 202 [90] 169 167 [90]
c12 (GPa) 171 170 [90] 65 65 [90]
c44 (GPa) 46 45 [90] 84 81 [90]
K (GPa) 181 180 [90] 99 99 [90]
µ <110> {111} (GPa) 26 26 [90] 62 61 [90]
Ec (eV/atome) 3.93 3.93 [91] 4.63 4.63 [91]
a0 (A˚) 4.07 4.08 [92] 5.43 5.43 [92]
ESi dans Ausubst (eV/atome) - - 0.64 0.63 (DFT) [93]
EAu dans Sisubst (eV/atome) 1.84 1.55 (DFT) [93] - -
Tableau II.1 – Quelques proprie´te´s physiques de l’or et du silicium calcule´es avec le potentiel optimise´ [41]. Les
coefficients cij sont les constantes e´lastiques, K le module d’e´lasticite´ isostatique, µ le module de cisaillement, Ec
l’e´nergie de cohe´sion, a0 le parame`tre de maille et Esubst l’e´nergie de substitution d’un atome.
Un pas de temps ∆t = 1 fs est utilise´ pour inte´grer les e´quations du mouvement de fac¸on stable. Nous
avons mode´lise´ un nanofil d’or (NF-Au) et un nanofil coeur-coquille or-silicium amorphe (NF-AuSi). Le
NF-Au sert de re´fe´rence pour e´tudier l’influence de la coquille. Dans les deux cas, la boˆıte de simulation
a pour dimensions initiales : Lx = Ly = 340 A˚ et Lz = 205 A˚, zˆ e´tant l’axe principal du nanofil. Les
conditions pe´riodiques sont utilise´es suivant les trois directions principales. Nous avons veille´ a` ce qu’il y
ait toujours un vide de ≈ 7 nm entre les bords de boite (suivant xˆ et yˆ) et les atomes les plus proches
de ces bords. Cela permet d’isoler le nanofil en l’empeˆchant d’interagir avec lui-meˆme via les conditions
pe´riodiques aux bords de la boite.
Nous avons simule´ plusieurs cycles de de´formation traction-compression (de 0 a` 30 % puis de 30 %
a` 0 %) du NF-AuSi a` 300 K et 100 K ainsi que du NF-Au a` 300 K en faisant varier la dimension de la
boˆıte suivant zˆ. A chaque ite´ration nous imposons que la de´formation soit homoge`ne dans la boite de
simulation. Cela re´duit notament la propagation d’ondes dues a` la de´formation rapide. En effet, la vitesse
de de´formation vaut 108 s−1. La contrainte nominale est calcule´e en divisant la charge applique´e dans le
syste`me F par la section des nanofils avant toute de´formation :
σzz =
F
pi(RAu + eSi)2
(II.1)
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Avec RAu le rayon du cylindre d’or (coeur) et eSi l’e´paisseur du cylindre ”creux” (coquille) de silicium,
le cas e´che´ant. La figure II.1 montre les deux structures atomiques obtenues par les me´thodes de´crites
dans les deux sections suivantes.
Figure. II.1 – Visualisation du NF-Au (a` gauche) et du NF-AuSi (a` droite). Les atomes d’or et de silicium sont
repre´sente´s respectivement en jaune et bleu.
II.1.1 Mode´lisation du NF-Au
La ge´ome´trie du NF-Au est obtenue comme suit. Un cylindre d’axe principal zˆ, de longueur Lz, de
rayon RAu = 60 A˚ et centre´ en x = y = 0 est rempli d’or CFC. Les orientations cristallographiques sont
les suivantes : xˆ = [110], yˆ = [001], zˆ = [110]. L’e´nergie de la structure est minimise´e par la me´thode du
gradient conjugue´ jusqu’a` ce que les forces interatomiques soient infe´rieures a` 10−6 eV/A˚. Une simulation
de dynamique mole´culaire (DM) est ensuite effectue´e pendant 3 ns a` 300 K en laissant libre la dimension
zˆ de sorte a` ajuster sa longueur et atteindre une contrainte moyenne re´siduelle σzz ≈ 0 GPa suivant zˆ.
Les caracte´ristiques du NF-Au sont donne´es dans le tableau II.2.
Lz (A˚) RAu (A˚) eSi (A˚) NAu NSi
NF-Au 205 59 0 137 101 0
NF-AuSi 203.7 60 45 137 101 222 256
Tableau II.2 – Caracte´ristiques structurales des NF-Au et NF-AuSi. Lz et RAu sont la longueur du nanofil suivant
zˆ et le rayon du cylindre d’or, respectivement. eSi est l’e´paisseur de la coquille de Si. NAu et NSi sont les nombres
d’atomes d’Au et de Si, respectivement.
II.1.2 Mode´lisation du NF-AuSi
Le NF-AuSi est obtenu en deux e´tapes : d’abord la mode´lisation d’un nanofil de silicium amorphe
(a-Si) puis la substitution de son coeur par un cristal d’or. Le nanofil de a-Si est obtenu en plac¸ant de
fac¸on ale´atoire des atomes de Si dans un cylindre d’axe principal zˆ, de rayon 120 A˚, centre´ en x = y = 0 et
avec une faible densite´ par rapport aux valeurs expe´rimentales. Une premie`re minimisation d’e´nergie est
effectue´e pour e´carter les atomes trop proches pour e´viter que le syste`me diverge lors de la simulation de
DM qui suit. Cette simulation de DM est effectue´e a` 2200 K dans l’ensemble NVT pendant 100 ps. Puis
le syste`me est refroidi de 2200 K a` 1 K pendant 250 ps (soit une vitesse de trempe de 8.8×1012 K.s−1).
Nous avons conscience que cette valeur est un peu e´leve´e par rapport aux valeurs usuelles pour mode´liser
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le silicium amorphe. Mais nous trouvons qu’elle est suffisante pour mode´liser un amorphe de bonne
qualite´. Enfin, une minimisation d’e´nergie plus longue (10000 pas avec un crite`re d’arreˆt a` 10−3 eV sur
les forces) est effectue´e avec la me´thode du gradient conjugue´. La fonction de distribution radiale (RDF)
de l’amorphe obtenue est en bon accord avec plusieurs e´tudes [94, 95] (figure II.2). Sa densite´ finale est
de 0.049 atome/A˚3 qui est tre`s proche de la valeur expe´rimentale.
Figure. II.2 – Comparaison de la RDF obtenue dans cette e´tude et de celle obtenue expe´rimentalement dans les
travaux de Laaziri et al. [96]
Dans la deuxie`me e´tape, nous de´finissons un volume cylindrique d’axe principal zˆ, centre´ en x = y = 0,
de rayon 61 A˚, et de longueur Lz. Les atomes de Si dans ce volume sont supprime´s. Ensuite remplissons ce
cylindre par des atomes d’or avec un empilement CFC selon la meˆme orientation cristallographique que
le NF-Au de´crit pre´ce´demment. Une minimisation par gradient conjugue´ permet d’atteindre un niveau de
force infe´rieur a` 10−6 eV/atome. Une simulation de DM a` 300 K pendant 1 ns permet ensuite d’atteindre
σzz ≈ 0 GPa en moyenne en laissant libre la dimension selon l’axe zˆ. Ce run est suffisamment long pour
thermaliser le syste`me. Les caracte´ristiques structurales du NF-AuSi sont donne´es dans le tableau II.2.
II.2 Nanofil Au
Dans cette section nous montrons les re´sultats obtenus pour 4 cycles traction-compression du NF-Au
a` 300 K. Cette e´tude constitue le cas de re´fe´rence permettant par la suite d’isoler l’effet d’une coquille
de a-Si.
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II.2.1 1er cycle
Pendant le premier cycle, le NF-Au est de´forme´ e´lastiquement jusqu’a`  = 5.0 %. Son module d’Young
vaut E = 74 GPa, d’apre`s la pente de la courbe contrainte-de´formation entre 0 et 1% (figure II.3). Cette
valeur est en bon accord avec les valeurs expe´rimentales montre´es dans le chapitre 1 qui sont comprises
entre 50 et 100 GPa.
Figure. II.3 – Courbe contrainte-de´formation obtenue sur 4 cycles traction-compression pour le NF-Au. Les
re´fe´rences (a,b,...,k,l) renvoient a` la figure II.4.
Le premier e´ve`nement plastique est une avalanche de dislocations [37,41,97] corre´le´es dans le temps et
dans l’espace menant a` la nucle´ation et la croissance d’une macle, ainsi que la nucle´ation d’une dislocation
isole´e produisant un de´faut d’empilement. Nous avons re´alise´ une analyse de dislocations avec le logiciel
d’analyse et de visualisation Ovito [98] pendant la premie`re chute de contrainte sur la courbe noire de la
figure II.3. Trois dislocations partielles de Shockley se propageant dans les directions [112] et [112] dans
trois plans (111) conse´cutifs sont nucle´e´es l’une apre`s l’autre menant a` la formation de la macle. Notons
que ces dislocations ne se propagent pas ne´cessairement dans le meˆme sens ce qui rappelle le phe´nome`ne
de rebond e´tudie´ par exemple dans la the`se de R. Be´jaud [8]. La microstructure a` 5.2 % (juste apre`s
la chute de contrainte) est montre´e en figure II.4(b). Ensuite, jusqu’a` 14.6 %, la de´formation plastique
correspond a` la croissance de cette macle par la propagation de dislocations partielles de teˆte au niveau
du joint de macle supe´rieur suivant [112] (figures II.4(b) a` (c)). Entre  = 14.6 % et  = 30 %, la macle ne
grandit presque plus. La de´formation plastique correspond maintenant au glissement du joint de macle
supe´rieur par la propagation de dislocations parfaites dissocie´es (que nous appellerons glissement parfait) :
figures II.4(c) a` (d). La transition entre maclage et glissement parfait a de´ja` e´te´ constate´e en simulation
[37, 99] mais pas expe´rimentalement, a` notre connaissance. Elle pourrait eˆtre en partie explique´e par les
40
II.2 Nanofil Au
conditions aux limites du nanofil. En effet, les conditions pe´riodiques utilise´es en simulation permettent
une re´orientation du cristal (parent et macle´) par rapport a` l’axe de de´formation. En l’occurence cette
re´orientation entre le de´but et la fin du maclage induit une augmentation du facteur de Schmid de 0.471 a`
0.498 et de 0.236 a` 0.242 pour les dislocations partielles de teˆte et de queue, respectivement. En paralle`le,
les glissements partiels a` l’origine de la macle ont cre´e´ des rebords a` l’intersection entre les joints de macle
et la surface qui concentrent la contrainte. Ces deux effets cumule´s augmentent la probabilite´ de nucle´er
des dislocations partielles de teˆte mais aussi de queue, donc des parfaites dissocie´es. Apre`s que la premie`re
parfaite soit passe´e, la marche au niveau du joint de macle supe´rieur est accentue´e. Cela a pour effet
de concentrer davantage les contraintes et d’augmenter la probabilite´ de nucle´er plusieurs dislocations
parfaites dissocie´es dans un meˆme plan. Comme le montre la figure II.4(d), ces deux me´canismes (maclage
et glissement parfait) modifient de fac¸on significative la structure du nanofil.
Figure. II.4 – Microstructure du NF-Au au cours de la de´formation cyclique. Les figures (a) a` (l) correspondent
aux re´fe´rences de la figure II.3. Les atomes du cristal parent CFC, les atomes du cristal macle´ CFC, les atomes de
surface et les de´fauts d’empilement HC sont respectivement repre´sente´s en violet, jaune, gris et rouge.
Pendant la compression, le NF-Au est de´forme´ e´lastiquement de  = 30 % a`  = 24.4 %. Son module
d’Young vaut 32 GPa, d’apre`s une regression line´aire effectue´e sur le 1er % de de´formation. La faible
valeur de E compare´e a` la traction est explique´e par les diffe´rents de´fauts cristallographiques en volume
(macle et de´fauts d’empilement) et par les modifications structurales du NF-Au (re´orientation, marche de
grande amplitude). Notons que la pente calcule´e avec la de´formation logarithmique ”vraie” vaut 41 GPa
ce qui re´duit la diffe´rence. De plus, nous utilisons la contrainte nominale qui consiste a` diviser la force par
la section initiale du nanofil. Or, a` 30 % de de´formation, meˆme si la section n’est pas parfaitement de´finie,
elle est re´duite. Ainsi la contrainte calcule´e ici est plus faible que la contrainte ”re´elle”. Ensuite, entre
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 = 24.4 % et  = 14.2 % la nucle´ation et propagation de dislocations partielles dans le joint de macle
infe´rieur me`nent au de´maclage total de la structure. Apre`s le de´maclage (entre  = 14.2 % et  = 0 %),
plusieurs dislocations parfaites sont e´mises dans ce meˆme plan. Les se´quences maclage-glissement parfait
en traction et de´maclage-glissement parfait en compression sont explique´es par les facteurs de Schmid des
partielles de teˆte et des partielles de queue qui sont diffe´rents en traction et en compression [29,30,36].
On peut voir sur la figure II.3 que l’amplitude des variations de contraintes en compression est plus
grande qu’en traction. Cela est principalement duˆ a` la nucle´ation en cascade de dislocations parfaites en
compression alors qu’en traction les dislocations parfaites sont suffisamment espace´es dans le temps pour
qu’elles ne contribuent pas a` une meˆme chute de contrainte sur la courbe σ−. Ces cascades de dislocations
parfaites sont relativement bien explique´es par le facteur de Schmid. En effet, en compression, pour cette
structure et cette sollicitation, la partielle de queue est plus facilement nucle´e´e que la partielle de teˆte.
Ainsi, si la partielle de teˆte est nucle´e´e alors la partielle de queue l’est aussi rapidement. En traction
c’est l’inverse, ce qui limite la nucle´ation des partielles de queue, donc des avalanches de parfaites. De
plus, a` mesure que le NF-Au est comprime´, la hauteur de la marche diminue. Or plus une marche est
petite, moins elle concentre les contraintes. Donc la nucle´ation des dislocations ne´cessite de plus en plus
de contrainte a` mesure que la de´formation se rapproche de  = 0 %.
A la fin du premier cycle ( = 0 % : figure II.4(f)), le NF-Au retrouve globalement sa forme initiale et
tous les de´fauts cristallographiques de volume (de´fauts d’empilement et macles) sont ”gue´ris”. Cependant,
la surface est de´sormais plus rugueuse et le fil est en compression a`  = 0 % (σzz ≈ −2 GPa, figure II.4(f)).
Cela s’explique par le fait qu’il y a eu moins de glissements de plans pendant la de´charge que pendant la
charge. En effet, on compte plus de plans atomiques suivant zˆ a` la fin du premier cycle qu’a` l’e´tat initial.
II.2.2 Influence du cyclage
Pendant les cycles suivants (deuxie`me, troisie`me et quatrie`me) les courbes contrainte-de´formation
sont tre`s proches. En effet, le NF-Au est de´forme´ e´lastiquement de  = 0 % a`  ≈ 5 % et le nouvel
e´quilibre me´canique (σzz = 0) est atteint a`  = 2.4 %. Le module d’Young calcule´ entre 0 et 1 % vaut
113 GPa. Nous nous attendions effectivement a` une valeur de E plus e´leve´ par rapport a` la premie`re
traction : le NF-Au e´tant dans un e´tat de compression, les atomes sont plus proches entre eux qu’a` l’e´tat
d’e´quilibre. Donc la force des liaisons est plus e´leve´e. La pente entre 2.4 % et 3.4 % vaut 64 GPa. Notons
que si on calcule E en prenant les de´formations logarithmiques ”vraies”, les pentes entre 0 et 1 % pendant
la premie`re traction et entre le nouvel e´quilibre me´canique (eq) et eq+1 % pendant la deuxie`me traction
valent 74 et 71 GPa, respectivement. Les contraintes calcule´es aux limites e´lastiques pour chaque cycle
qui suit sont presques e´gales. Cependant, elles sont infe´rieures a` celle du premier cycle. Ceci s’explique par
la surface, plus rugueuse apre`s le premier cycle, qui facilite la nucle´ation de dislocations (cf partie II.4).
On retrouve ensuite les se´quences maclage-glissement parfait en traction et de´maclage-glissement parfait
en compression.
Les courbes contrainte-de´formation sugge`rent que la de´formation plastique est re´versible au cours
du cyclage. Cette conclusion est en partie vraie et explique´e par le fait qu’aux faibles de´formations, le
maclage est favorise´. En effet, comme explique´ expe´rimentalement [14], les nanofils qui maclent montrent
un comportement de pseudo-e´lasticite´, donc de de´formation re´versible. Mais dans notre cas, le maclage
est suivi d’un cisaillement intense au niveau d’un joint de macle causant le glissement parfait de celui-ci.
Ce re´sultat est en accord avec d’autres travaux de simulation de Rezaei et al. [99] qui montrent des
me´canismes de de´formation similaires et ceux de Liang et al. [37] qui montrent que le NF est de´forme´
par striction apre`s le maclage. On retrouve les traces de ces glissements parfaits en fin de cycle ( = 0 :
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figure II.4(a,f,h,j,l)) par la pre´sence de rugosite´s. L’amplitude de ces rugosite´s augmente en fonction du
nombre de cycles effectue´s. Il faudrait effectuer un plus grand nombre de cycles pour savoir si le cyclage
a tendance a` de´te´riorer encore plus la structure ou si le nanofil converge vers une structure stable. En
conse´quence, nous parlerons de de´formation quasi-re´versible plutoˆt que re´versible.
II.3 Nanofil AuSi
II.3.1 1er cycle
Figure. II.5 – Courbe contrainte-de´formation de 6 cycles traction-compression du NF-AuSi. L’e´paisseur de la
coquille est de 4.5 nm. La tempe´rature est de 300 K. Les re´fe´rences (a,b,...,j) renvoient a` la figure II.6.
Les courbes contrainte-de´formation de six cycles traction-compression du NF-AuSi a` 300 K sont
montre´es en figure II.5. Pendant la premie`re traction, le NF-AuSi est de´forme´ e´lastiquement jusqu’a`
 = 5.8 %, avec un module d’Young E = 90 GPa, plus grand que celui du NF-Au en raison de la pre´sence
de la coquille de silicium. Ensuite, contrairement au cas du NF-Au, la courbe contrainte-de´formation
ne montre pas le comportement en dent de scie associe´ aux avalanches de dislocations. En effet, entre
5.8 % et 10.1 %, seules des dislocations partielles de Shockley isole´es sont nucle´e´es, sans avalanche, ce
qui limite les chutes de contrainte. Aucune macle ne s’est forme´e (figure II.6(b)). Notons qu’un syste`me
de glissement est privile´gie´. Cela est probablement explique´ par une le´ge`re diffe´rence entre les facteurs
de Schmid cause´e par la re´orientation du cristal (cf partie II.2.1). Apre`s  = 10.1 %, plusieurs macles
croissent et des dislocations parfaites et partielles isole´es sont nucle´e´es et traversent le coeur d’or. La
coquille de silicium est la raison principale expliquant la de´corre´lation spatiale des dislocations ainsi que
le retard de la formation de macles, par rapport au cas du NF-Au. En effet, l’interface Au-Si est source
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de de´fauts qui permettent la nucle´ation de dislocations de fac¸on plus homoge`ne le long de l’interface, ce
qui pre´serve la morphologie du coeur. Cependant, la surface de la coquille est plus rugueuse a`  = 30 %
(figure II.6(c)) en comparaison a`  = 0 % (figure II.6(a)).
Pendant la premie`re compression, le NF-AuSi est de´forme´ e´lastiquement entre  = 30 % et  = 25 %.
Une re´gression line´aire entre 30 et 29 % permet de calculer la pente : E = 50 GPa. La pente calcule´e
avec la de´formation logarithmique sur le premier pourcent vaut 63 GPa. Entre  = 25 % et  = 0 % les
me´canismes de de´formation plastique sont similaires a` ceux observe´s en traction. En effet, on observe la
nucle´ation et propagation de dislocations partielles responsables du de´maclage, ainsi que la nucle´ation
et propagation de dislocations partielles et parfaites isole´es. A la fin du premier cycle, tous les de´fauts
cristallographiques dans le coeur (macles, de´fauts d’empilement) sont gue´ris (figure II.6(d)). Cependant,
la surface de la coquille semble plus rugueuse (figure II.6(d)) qu’a` l’e´tat initial (figure II.6(a)). De plus,
l’interface est moins bien de´finie a` la fin du premier cycle en raison d’une le´ge`re interdiffusion entre l’or
et le silicium. Un phe´nome`ne similaire est observe´ dans le cas d’un syste`me coeur-coquille Au-Ni [100].
Pour les meˆmes raisons que dans le cas du NF-Au, le NF-AuSi est dans un e´tat de compression a`  = 0 %
a` la fin du premier cycle (σzz ≈ −3.7 GPa).
Figure. II.6 – Microstructure du NF-AuSi au cours de la de´formation cyclique. Les figures (a) a` (j) correspondent
aux re´fe´rences de la figure II.5. Les atomes du cristal parent CFC, les atomes du cristal macle´, les de´fauts d’empi-
lement HC, les atomes d’or interfaciaux et les atomes de silicium sont respectivement repre´sente´s en violet, jaune,
rouge, gris et vert. Les fle`ches rouges pointent les tranche´es.
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II.3.2 Influence du cyclage
II.3.2.1 Courbe σ −  et me´canismes de de´formation
Pendant le deuxie`me cycle, le NF-AuSi est de´forme´ e´lastiquement jusqu’a`  = 6.7 % et atteint un
nouvel e´quilibre me´canique a` 4.9 % (figure II.5(rouge)). Les pentes entre 0 et 1 % et entre 4.9 et 5.9 %
valent 106 GPa et 39 GPa, respectivement. Elles valent 106 GPa et 54 GPa respectivement en prenant les
de´formations logarithmiques. La courbe contrainte-de´formation est diffe´rente de la premie`re traction avec
une contrainte maximale plus faible (3.2 GPa contre 4.35 GPa), atteinte a` plus haute de´formation (19.6 %
contre 10 %). De plus, la contrainte d’e´coulement est le´ge`rement plus faible alors que les me´canismes de
de´formation plastique sont identiques. En revanche, la compression du deuxie`me cycle est tre`s proche de
celle du premier cycle a` la fois en terme de variations de contraintes et de me´canismes de de´formation.
Les courbes des cycles suivants sont presque superpose´es meˆme si on voit que la contrainte maximale
et la contrainte d’e´coulement diminuent le´ge`rement en fonction du nombre de cycles effectue´s (cf
section II.4.2). En paralle`le, l’analyse de la coquille montre que des tranche´es se forment en surface
pendant les tractions, celles-ci e´tant de plus en plus profondes et larges a` mesure que le nombre de cycles
augmente (figures II.6(c,e,g,i)). Celles-ci ne sont que partiellement gue´ries pendant les compressions
(figure II.6(d,f,h,j)).
II.3.2.2 Re´partition de la contrainte au cours des cycles
Figure. II.7 – Re´partition de la contrainte dans le NF-AuSi a` 30 % de de´formation pendant les 6 cycles traction-
compression.
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Dans le but de comprendre pourquoi la contrainte d’e´coulement diminue au cours des cycles, nous
avons trace´ les variations de contraintes axiales a`  = 30 % en fonction de la position radiale dans le fil et
du nombre de cycles effectue´s (figure II.7). Pour obtenir ces courbes, nous avons calcule´ les contraintes
atomiques moyenne´es dans des cylindres creux d’e´paisseur constante a` diffe´rents rayons. Notons que plus
la distance radiale augmente, plus la contrainte locale contribue a` la contrainte globale. En effet, plus le
rayon augmente, plus le nombre d’atomes pris en compte dans les cylindres creux est e´leve´, puisque le
volume d’un cylindre de´pend de son rayon au carre´.
L’e´tude du coeur d’or (distances radiales infe´rieures a` 60 A˚) montre qu’il n’y a pas de tendances
particulie`res en fonction des diffe´rents cycles. Les variations constate´es sont dues aux diffe´rentes confi-
gurations structurales a` chaque cycle. Ces variations sont atte´nue´es sur la courbe contrainte-de´formation
puisqu’elles sont ponde´re´es par un plus petit nombre d’atomes que celles de la coquille.
En revanche, on voit que la contrainte dans la coquille de silicium diminue en fonction du nombre
de cycles. Cette analyse sugge`re que la diminution de la contrainte d’e´coulement observe´e sur la courbe
contrainte-de´formation provient d’une chute progressive de la contrainte dans la coquille. Nous pen-
sons que cette chute de contrainte est directement lie´e a` la formation progressive des tranche´es. Nous
de´taillerons cette ide´e dans la partie II.4.2.
II.3.3 Influence de la tempe´rature
Figure. II.8 – Courbes contrainte-de´formation de 4 cycles traction-compression du NF-AuSi. L’e´paisseur de la
coquille est de 4.5 nm. La tempe´rature est de 1 K.
Pour e´tudier l’influence de la tempe´rature, nous avons effectue´ 4 cycles traction-compression du NF-
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AuSi a` 1 K. Les courbes contraintes de´formation obtenues sont montre´es en figure II.8.
Pendant le premier cycle, le nanofil est de´forme´ e´lastiquement jusqu’a` 6.0 % avec un module d’Young
de 110 GPa calcule´ sur le premier pourcent. Cette valeur est plus grande qu’a` 300 K, en accord avec le
fait bien connu que les mate´riaux sont ge´ne´ralement plus rigides a` 0 K qu’a` 300 K. Comme pour l’e´tude a`
300 K, la contrainte maximale est plus e´leve´e pour la premie`re traction que pour les autres. Pour les quatre
tractions, les e´ve`nements plastiques sont la nucle´ation et propagation de quelques dislocations partielles
isole´es et surtout la croissance d’une unique macle (figure II.9(a,c,e,g)). Aux plus grandes de´formations,
la macle induit la striction du coeur, et semble eˆtre corre´le´e a` la formation des tranche´es dans la coquille
de silicium. Cependant, la striction du coeur est moins marque´e que dans le cas du NF-Au du fait de la
quasi absence de glissement parfait d’un des joints de macle.
Figure. II.9 – Microstructure du NF-AuSi au cours de la de´formation cyclique a` 1 K. Les figures a,c,e,g et b,d,f,h
correspondent respectivement a` l’e´tat du NF-AuSi a`  = 30 % et  = 0 % pendant les cycles 1,2,3 et 4. Les atomes
du cristal parent CFC, les atomes du cristal macle´ CFC, les atomes d’or interfaciaux, les de´fauts d’empilement HC
et les atomes de silicium sont repre´sente´s en violet, jaune, gris, rouge et vert, respectivement.
Pendant les compressions, les diffe´rents e´ve`nements plastiques (partielles de Shockley et parfaites)
permettent de revenir a` un e´tat sans macle et avec peu de de´fauts d’empilement re´siduels. Les larges
tranche´es ne sont que partiellement gue´ries a` la fin des cycles et la morphologie du coeur est de´te´riore´e,
proportionnellement a` l’ouverture des tranche´es (figure II.9(b,d,f,h)).
II.3.4 Influence de la de´formation maximale
Nous avons effectue´ trois cycles de de´formation du NF-AuSi a` 300 K avec une coquille d’e´paisseur
4.5 nm mais cette fois-ci avec une de´formation maximale de 9 %. Encore une fois, la contrainte est plus
e´leve´e pendant la premie`re traction que pour les autres (figure II.10(haut)). Cependant, la diffe´rence entre
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la premie`re traction et les autres est largement moins marque´e que pendant les cycles a` 30 %. Les courbes
contrainte-de´formation des deux cycles suivants sont tre`s proches du premier et quasi-superpose´es entre
elles. Ceci est en accord avec l’analyse des microstructures a` 9 % pendant les trois cycles (figure II.10(bas)).
En effet, on voit que les de´fauts plastiques sont nucle´e´s exactement aux meˆmes endroits pendant les trois
cycles ce qui montre une re´versibilite´ remarquable, au moins sur 3 cycles. Un oeil avise´ remarquera tout
de meˆme qu’il y a un de´faut d’empilement supple´mentaire sur les cycles 2 et 3 par rapport au premier.
La surface de la coquille et l’interface entre l’or et le silicium semblent e´galement rester intactes au cours
des cycles. Ceci confirme que ce sont des e´ve`nements plastiques plus importants, comme le passage de
dislocations parfaites ou la formation de tranche´es dans la coquille, qui sont a` l’origine de l’irre´versibilite´
de la de´formation pour les cycles a` 30 %.
Figure. II.10 – En haut : courbe contrainte-de´formation du AuSi-NF de´forme´ a` 300 K sur 3 cycles traction-
compression de 0 a` 9 %. En bas : microstructures du AuSi-NF a` 9 % de de´formation pendant les cycles 1,2 et 3 de
gauche a` droite respectivement.
II.3.5 Influence de l’e´paisseur de la coquille
Nous avons e´galement effectue´ un cycle de de´formation avec une coquille plus fine (1 nm au lieu
de 4.5 nm). Les courbes contrainte-de´formation de traction et de compression ressemblent a` celles du
syste`me avec une coquille plus e´paisse (figure II.11(f)). Toutefois, le module d’Young (75 GPa) et la
contrainte maximale (2.5 GPa) sont plus faibles (90 GPa et 4.35 GPa pour le syste`me avec la coquille
plus e´paisse, respectivement) puisque la proportion de silicium est plus petite. L’e´tude de la microstruc-
ture (figure II.11(a-e)) re´ve`le des similitudes avec la de´formation du NF-Au ainsi qu’avec le NF-AuSi
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d’e´paisseur 4.5 nm. Par exemple, les dislocations nucle´e´es et propage´es sont des partielles de Shockley et
des parfaites, dans les meˆmes syste`mes de glissement. De plus, on voit qu’a` la fin de la traction, une grande
macle s’est de´veloppe´e (figure II.11(d)), comme pour le NF-Au mais que cette macle est la re´sultante de
plusieurs macles nucle´e´es inde´pendamment le long de l’interface, comme pour le NF-AuSi de 4.5 nm. A la
fin du cycle, tous les de´fauts cristallographiques (macles et de´fauts d’empilement) sont gue´ris. L’analyse
de la coquille permet d’affirmer que celle-ci conserve son inte´grite´ tout au long du cycle, contrairement
au NF-AuSi de coquille plus e´paisse. En effet, la coquille semble rester continue et homoge`ne, c’est a`
dire sans tranche´e et en adaptant sa morphologie a` celle du coeur. Cependant, il faudrait e´tudier son
comportement sur plusieurs cycles pour apporter une conclusion plus de´finitive.
Figure. II.11 – (a-e) : Evolution de la microstructure avec une coquille d’e´paisseur 1 nm sur un cycle. En
violet, jaune, rouge, gris et vert sont respectivement repre´sente´s : les atomes d’or du cristal parent et du cristal
macle´, les de´fauts d’empilement, les atomes d’or amorphes a` l’interface et les atomes de silicium. (f) : Courbes
contrainte-de´formation du NF-AuSi avec des coquilles d’e´paisseur 4.5 nm (noir) et 1 nm (rouge).
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II.4 Discussions
II.4.1 Singularite´ du premier cycle
Sur les figures II.3, II.5 et II.8, les premiers cycles de de´formation sont diffe´rents des suivants. Cela
est particulie`rement vrai pour le NF-AuSi. Nous attribuons ceci a` la cre´ation de de´fauts surfaciques
et interfaciaux (rugosite´ a` l’interface, interpe´ne´tration des deux phases, marches en surface...) au cours
du premier cycle (partie II.3.1). Or, des de´fauts comme les marches sont de bons concentrateurs de
contrainte [101]. Donc, apre`s le premier cycle, le niveau de contrainte a` appliquer pour nucle´er une
dislocation est moindre.
Nous pensons e´galement qu’a` cela s’ajoute un effet indirect des grandes vitesses de de´formation
utilise´es en DM. En effet, un cycle e´tant effectue´ en ≈ 6 ns, les de´fauts structuraux cre´e´s au cours de
la de´formation ne peuvent pas eˆtre bien relaxe´s thermiquement en si peu de temps. Ainsi, la structure
conserve des de´fauts qui n’existeraient peut-eˆtre pas expe´rimentalement puisque le temps d’un cycle (donc
de relaxation thermique) est beaucoup plus long (voir section II.4.2.3).
II.4.2 Affaiblissement de la coquille - Diminution de la contrainte d’e´coulement
II.4.2.1 Formation des tranche´es
Pour investiguer la formation des tranche´es, nous avons calcule´ les de´placements des atomes a`
diffe´rents e´tats de de´formation du NF-AuSi a` 1 K (figure II.12). L’analyse des simulations a` 300 K
donne des re´sultats similaires a` ceux pre´sente´s ci-apre`s, mais sont moins marquants puisque les tranche´es
se forment moins rapidement. La figure II.12(a) montre le de´placement des atomes juste apre`s le passage
de la premie`re dislocation partielle en traction du NF-AuSi a` 1 K. Les positions atomiques de re´fe´rence
prises pour calculer les de´placements sont les positions juste avant le passage de la dislocation. On voit
que la partie supe´rieure droite du coeur d’or a` l’intersection avec la coquille est de´place´e vers le haut, et
non dans la direction du glissement (figure II.12(b). Ceci est explique´ par le fait que la coquille dure agit
comme un mur et contraint les atomes d’or a` changer leur direction de de´placement. En effet, on ne voit
pas clairement de marche a` l’interface, comme on en verrait sur une surface. De plus, l’ordre cristallin de
l’or proche de l’interface est perdu. Une image vulgarise´e de l’interaction entre le coeur et la coquille dont
nous discutons ici est la formation de certaines chaines de montagnes lorsque deux plaques continentales
se rencontrent. Un e´le´ment supple´mentaire pour illustrer ceci est base´e sur la courbure des plans ato-
miques. En effet, les plans dans le NF-AuSi a` 1 K a` 30 % dans le premier cycle sont courbe´s (figure II.9(a
et b)) alors qu’ils sont parfaitement rectilignes a` 30 % dans le quatrie`me cycle (figure II.9(g)), lorsque la
coquille est totalement fracture´e et n’oppose plus de re´sistance. Pour finir le raisonnement sur l’origine
des tranche´es, la continuite´ des de´placements entre les atomes du coeur d’or et ceux de la coquille de
silicium indique que la force qu’exerce le coeur sur la coquille est suffisante pour de´placer les atomes de la
coquille. Ces de´placements tendent a` s’opposer de part et d’autre du de´faut d’empilement ce qui cisaille
la coquille. C’est donc bien le cisaillement de la coquille par les glissements dans le coeur d’or qui est en
partie responsable de la formation et de l’agrandissement des tranche´es, en plus de la traction impose´e.
II.4.2.2 Roˆle de la tempe´rature
La fracture plus rapide de la coquille a` 1 K en comparaison a` 300 K sugge`re que la formation des
tranche´es est en partie duˆe a` une relaxation thermique insuffisante. En effet, la diffusion des atomes est
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Figure. II.12 – (a) Coupe du NF-AuSi a` 1 K juste apre`s le passage de la premie`re dislocation partielle pendant la
premie`re traction. (b) Zoom de (a). Les atomes d’or et de silicium sont repre´sente´s en jaune et bleu, respectivement.
Les atomes en rouge sont les atomes d’or dans un empilement HC. Les fle`ches blanches repre´sentent les de´placements
relatifs aux positions de re´fe´rence (juste avant le passage de la dislocation).
presque inexistante a` 1 K. Cela a pour conse´quence d’empeˆcher que les atomes de Si hors de la tranche´e
migrent pour combler cette dernie`re. Cela explique pourquoi a` 1 K la coquille est presque totalement
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fracture´e pendant le deuxie`me cycle alors qu’a` 300 K, elle ne l’est que partiellement au sixie`me cycle.
II.4.2.3 Roˆle de la vitesse de de´formation
Une autre grandeur, en lien avec la relaxation thermique est la vitesse de de´formation. En effet,
en de´formant tre`s vite, les atomes Si n’ont pas le temps de reformer des liaisons avec leurs voisins,
menant a` l’accentuation des tranche´es et la diminution progressive de la contrainte d’e´coulement (cf
partie II.3.2). Or dans les simulations de DM les vitesses de de´formation sont environ 108− 1012 fois plus
grandes qu’expe´rimentalement. Avec les moyens de calcul disponibles, nous pourrions au mieux diminuer
ce facteur de quelques ordres de grandeur, ce qui aurait un impact probablement ne´gligeable. De plus,
les temps de relaxation des amorphes sont plus longs que la plupart des autres mate´riaux.
Figure. II.13 – Evolution de la contrainte nominale du NF-AuSi pendant un recuit thermique de 3 ns a` 300 K.
Les deux structures initiales (a` 0 ns) sont le NF-AuSi a`  =30 % pendant le premier cycle et le NF-AuSi a`  =30 %
pendant le sixie`me cycle.
Pour contourner ce proble`me, nous avons relaxe´ deux configurations correspondant au NF-AuSi a`
 = 30 % pendant le 1er cycle et le 6eme cycle, a` 300 K pendant 3 ns mais sans appliquer de de´formation.
Ceci dans le but d’investiguer la relaxation avec une de´formation infiniment lente (en l’occurence nulle).
La figure II.13 montre l’e´volution de la contrainte dans le NF-AuSi en fonction du temps, pour les deux
configurations. A la fin des 3 ns, les contraintes axiales sont re´duites de 45 % et 32 % pour les cycles
1 et 6, respectivement. Pour aller plus loin, nous avons extrapole´ les deux courbes (via une fonction
exponentielle de´croissante) a` un temps comparable a` l’expe´rimental, soit 1 s. La contrainte initialement
e´gale a` 2.95 GPa (2.2 GPa) pour le premier (sixie`me) cycle est extrapole´e a` 1.63 GPa (1.38 GPa). La
diffe´rence de contraintes entre le premier et le sixie`me cycle, qui passe de 0.75 GPa a` 0.25 GPa, est
significativement re´duite.
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Pour apporter des e´le´ments supple´mentaires en faveur de la mauvaise relaxation de la coquille, nous
avons trace´ l’e´nergie par atome en fonction de la distance radiale a` la fin de chaque cycle, donc a`  = 0
(figure II.14(a)). Nous voyons que l’e´nergie de la coquille augmente plus pendant le premier cycle que
pendant les suivants. Nous voyons e´galement que l’e´nergie du coeur d’or reste constante en fonction du
nombre de cycles effectue´s. Nous avons e´galement effectue´ un recuit de 3 ns a` 300 K a` la fin du premier
cycle a`  = 0 % puis nous avons trace´ l’e´nergie par atome en fonction de la distance radiale a` diffe´rents
instants de la relaxation (figure II.14(b)). L’ensemble de ces e´le´ments montre que c’est l’e´nergie de la
coquille qui diminue au cours du temps et au cours du cyclage (l’e´nergie du coeur d’or reste quasiment
constante). Cet ensemble d’analyses montre donc que la vitesse de de´formation joue indirectement un
Figure. II.14 – (a) Variation de l’e´nergie par atome en fonction de la distance radiale dans le NF-AuSi a` 300 K.
(b) Recuit thermique de la structure a` la fin du premier cycle ( =0 %).
roˆle sur la perte de re´versibilite´ du NF-AuSi au cours des cycles en limitant le temps de relaxation de la
coquille de silicium.
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II.5 Conclusions
En conclusion de ce chapitre, nous retiendrons plusieurs e´le´ments :
— L’e´tude de la de´formation du nanofil d’or, qui joue le roˆle de re´fe´rence pour e´tudier l’influence de
la coquille, met en avant plusieurs re´sultats. En particulier, on voit que les courbes contrainte-
de´formation des diffe´rents cycles sont presque superpose´es (hormis la premie`re traction). Cela
montre que la de´formation semble eˆtre re´versible au cours des cycles. Les me´canismes de
de´formation plastique pendant la traction sont (1) la croissance d’une macle unique puis (2) le
glissement parfait au niveau du joint de macle supe´rieur. En compression, le nanofil commence
par eˆtre de´macle´ puis rentre dans un re´gime de glissement parfait.
— Meˆme si les courbes sont superpose´es et si les de´fauts cristallographiques en volume sont gue´ris
a` la fin de chaque cycle (comportement de pseudo-e´lasticite´), on voit que la surface du NF-Au
est de plus en plus rugueuse. La de´te´rioration progressive de la morphologie du NF-Au me`nerait
peut-eˆtre a` une perte de re´versibilite´ si on augmentait le nombre de cycles effectue´s.
— La de´formation cyclique du NF-AuSi permet de montrer l’influence de la coquille de silicium. En
particulier, on voit que l’interface coeur-coquille de´localise la plasticite´ le long du fil en raison des
nombreux de´fauts qu’elle cre´e´e et qui facilitent la nucle´ation des dislocations. Cette de´localisation
permet de pre´server la structure du coeur et par conse´quent d’augmenter la re´versibilite´ de la
de´formation du coeur. Cependant, on voit sur les courbes contrainte-de´formation que la contrainte
d’e´coulement diminue en augmentant le nombre de cycles effectue´s. Cela te´moigne d’une perte
de re´versibilite´. Nous avons montre´ que cette chute de contrainte est lie´e a` la de´gradation de la
coquille via la cre´ation de tranche´es. Nous avons montre´ qu’il est possible de pre´server le caracte`re
re´versible en limitant l’amplitude de de´formation.
— Nous pensons que la cre´ation des tranche´es est lie´e a` la vitesse de de´formation choisie, qui est
e´norme comparativement aux vitesses de de´formation expe´rimentales. En effet, en de´formant aussi
vite, les atomes de la coquille n’ont pas le temps de migrer, ce qui empeˆche la gue´rison des
de´fauts pendant la traction et la compression. Expe´rimentalement, on s’attend alors a` ce que (1)
la plasticite´ reste de´localise´e dans le coeur et que la de´formation du coeur reste re´versible, (2) que
la structure de la coquille soit mieux pre´serve´e au cours des cycles en raison d’une de´formation
bien plus lente, donc d’une meilleure relaxation thermique et (3) que la structure globale gagne
en re´versibilite´.
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III.1 Me´thode de mode´lisation de l’or nanoporeux
Dans ce chapitre, nous de´taillerons dans un premier temps la me´thode originale de´veloppe´e pour
mode´liser l’Au-NP. Ensuite, nous de´finirons quelques grandeurs utiles a` la caracte´risation structurale et
nous comparerons les valeurs obtenues pour nos mode`les avec celles de la litte´rature. Puis nous discuterons
de certains choix faits pour la mode´lisation et la caracte´risation avant de conclure.
III.1 Me´thode de mode´lisation de l’or nanoporeux
III.1.1 Concepts ge´ne´raux
Pour illustrer les diffe´rentes e´tapes de la me´thode, le lecteur peut se re´fe´rer a` la figure III.1.
Figure. III.1 – Re´sume´ graphique des principales e´tapes de la me´thode.
En premier lieu, des atomes de deux e´le´ments sont introduits ale´atoirement avec des concentrations
pre´alablement de´finies (section III.1.3) dans la boˆıte de simulation. Nous avons choisi l’or et l’argent
parce que leurs tempe´ratures de fusion sont proches et aussi parce que ce sont les e´le´ments utilise´s
couramment dans la synthe`se expe´rimentale de l’Au-NP. Par l’utilisation d’un potentiel d’interaction
choisi, l’or et l’argent sont artificiellement de´finis comme strictement re´pulsifs entre eux (section III.1.2).
Une simulation de DM est ensuite effectue´e a` une tempe´rature Td, ici e´gale a` 1800 K, formant deux phases
liquides se´pare´es (section III.1.4). Ces phases sont continues et leur morphologie de´pend essentiellement
du temps de simulation, des concentrations initiales et de la tempe´rature. Enfin, la phase d’argent est
supprime´e et la phase d’or liquide est remplace´e par une phase cristalline graˆce a` un script fait-maison
que nous de´taillons brie`vement en section III.1.5.
III.1.2 Potentiels interatomiques
Dans les simulations de DM, les interactions Au-Au et Ag-Ag sont de´crites par les potentiels EAM
de´veloppe´s par Foiles et al [102]. Les parame`tres de maille donne´s par ces potentiels pour l’or et l’argent
valent 4.08 et 4.09 A˚, respectivement. Pour les interactions Au-Ag, c’est un potentiel de Lennard-Jones
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qui est utilise´. Bien que ce type de potentiel ne soit pas adapte´ pour de´crire un alliage Au-Ag de fac¸on
re´aliste, il est tre`s pratique pour acce´le´rer la se´paration de phases puisqu’il est facilement parame´trable
pour rendre l’or et l’argent parfaitement immiscibles. L’e´nergie en fonction de la distance interatomique
entre deux atomes Au et Ag est donne´e par :
E(r) = 4
[(
σ
r
)12
−
(
σ
r
)6]
, r < rc (III.1)
avec r la distance interatomique, σ la distance a` laquelle l’e´nergie E vaut ze´ro,  est un facteur d’amplitude
de l’e´nergie et rc est le rayon de coupure (c-a`-d la distance au dela` de laquelle deux atomes n’interagissent
plus). Pour avoir un potentiel parfaitement re´pulsif, σ doit ne´cessairement eˆtre supe´rieur ou e´gal a` rc.
La continuite´ de l’e´nergie en fonction de la distance interatomique est assure´e en e´galisant σ et rc. Nous
constatons que c’est σ le parame`tre qui a le plus d’influence sur le processus de de´mixtion. En effet,
une valeur trop faible me`ne a` la formation d’amas d’atomes isole´s dans l’autre phase. Une valeur trop
e´leve´e cre´e un vide non ne´gligeable entre les deux phases. Ce vide peut mener a` une erreur dans la
parame´trisation de la densite´ (voir section III.1.3). En outre, plus σ est grand, plus l’interface est lisse.
La figure III.2 montre trois e´tats obtenus avec trois σ diffe´rents.  est fixe´ a` 0.001 eV. Nous avons choisi
σ = 10 A˚ pour les mousses caracte´rise´es me´caniquement dans les chapitres suivants.
Figure. III.2 – Influence du parame`tre σ du potentiel Au-Ag sur la se´paration des phases. Une partie des atomes
d’argent est supprime´e pour plus de clarte´. Les figures a, b et c sont des e´tats obtenus avec σ = 2, 7 et 15 A˚ et a`
150, 60 et 30 ps, respectivement. Les amas isole´s sont visibles sur la figure (a). Le vide interfacial est visible sur la
figure (c). La tempe´rature de de´mixtion vaut 1800 K dans les trois cas.
L’utilisation d’un potentiel re´pulsif rend les phases d’or et d’argent immiscibles ce qui permet la
se´paration de phases par diffusion volumique. Ce processus ressemble a` la de´composition spinodale telle
que de´crite par la me´thode de champ de phase. Cependant, les me´canismes de se´paration de phase sont
probablement diffe´rents, ce qui laisse penser que la morphologie finale peut e´galement eˆtre diffe´rente. En
particulier, notre me´thode de´crit la diffusion des atomes a` l’interface Au-Ag alors que les me´thodes de
champ de phase de´crivent la diffusion de l’interface en fonction des valeurs de composition et de courbure
ge´ome´trique.
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III.1.3 Configuration initiale
Notre me´thode permet de de´finir la densite´ relative ρ pre´cise´ment et avec peu de parame`tres. ρ est
de´finie comme e´tant le rapport des densite´s de la mousse et du massif. Cela revient a` de´finir ρ comme le
rapport entre le volume de la phase d’or et le volume total de la mousse. De plus, on a :
NAu = VAu × δAu (III.2)
avec NAu le nombre d’atomes dans la phase d’or, VAu le volume de la phase d’or et δAu la densite´ atomique
volumique de la phase d’or a` la tempe´rature Ts. Pour obtenir δAu, nous construisons un cristal d’or dans
une boite de simulation de ≈ 22 nm3 puis nous laissons le syste`me e´voluer dans l’ensemble NPT a` la
tempe´rature Ts pendant 100 ps avec le potentiel EAM qui de´crit les interactions Au-Au. On obtient δAu
en divisant le nombre d’atomes d’or dans la boite par le nouveau volume de la boite. En prenant en
compte toutes les conside´rations e´nonce´es dans ce paragraphe, le nombre d’atomes d’or a` mettre dans la
boite de simulation pour obtenir une mousse finale de densite´ relative ρ est :
NAu = ρ× V × δAu (III.3)
avec V le volume total de la mousse (de la boite de simulation). Par le meˆme raisonnement, le nombre
d’atomes d’argent a` mettre dans la boite de simulation est :
NAg = (1− ρ)× V × δAg (III.4)
Notons que cette parame´trisation ne prend pas en compte la re´duction du volume du syste`me due
a` la relaxation des contraintes de surface pendant la stabilisation de la future structure cristalline (voir
section III.3.4).
III.1.4 De´mixtion des phases
De`s lors que les bons nombres d’atomes d’or et d’argent sont place´s ale´atoirement dans la boite de
simulation, 1000 pas de minimisation d’e´nergie (par la me´thode du gradient conjugue´) sont effectue´s
pour e´loigner les atomes qui sont trop proches. Ensuite, un run de DM dans l’ensemble NVT a` la
tempe´rature Ts et avec un temps d’amortissement de la tempe´rature de 0.05 ps (thermostat de Nose´-
Hoover) permet de se´parer les phases. Ce run permet aux atomes d’or et d’argent de se regrouper entre
eux, c’est a` dire d’augmenter l’e´paisseur caracte´ristique de chaque phase. La morphologie de la phase d’or,
en particulier son e´paisseur peut eˆtre suivie en calculant la surface spe´cifique SV = SAu/VAu de la phase
d’or avec un outil d’analyse comme Ovito [98] (avec SAu et VAu la surface et le volume de la phase d’or,
respectivement). SV semble eˆtre inversement proportionnel au diame`tre moyen Dm (figure III.3), qui est
de´termine´ par la me´thode de squelettisation (de´taille´e en section III.2.1). Le coefficient de proportionalite´
de´pend faiblement de ρ et des parame`tres utilise´s pour calculer SV .
Dans Ovito, SV est de´termine´ en maillant la surface par une me´thode dite de ”virtual probing sphere”
[103]. Le rayon de la sphe`re est choisi de sorte a` ce que le volume de matie`re calcule´ divise´ par le volume
de la boite de simulation soit e´gal a` ρ. La dure´e du run de´pend de la morphologie souhaite´e (controˆle´e
par une inspection visuelle et le suivi de SV ). Typiquement, une phase d’or de Dm ≈ 4 nm est atteinte
apre`s 100 ps a` 1800 K. Lorsque le diame`tre a atteint la valeur voulue, la simulation de DM est arreˆte´e.
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Figure. III.3 – Evolution du diame`tre moyen Dm en fonction du temps. L’encart montre la relation line´aire
entre Dm et 1SV , SV e´tant la surface spe´cifique.
III.1.5 De la phase liquide au mode`le final d’Au-NP
Ensuite, la phase d’argent et les quelques amas isole´s d’or et d’argent sont supprime´s. Notons que le
nombre d’atomes dans ces amas est toujours ne´gligeable devant le nombre d’atomes total (≈ 1 h) et n’a
donc que tre`s peu d’influence sur ρ. Ensuite, pour remplacer la phase d’or liquide par une phase cristalline,
on peut mailler la surface de la phase liquide et remplir cette surface ferme´e par une phase cristalline.
Il existe des codes en libre acce`s permettant de faire cela, par exemple Nanosculpt [64]. Nous avons
de´veloppe´ notre propre code pour plus de flexibilite´ et de possibilite´s futures (comme ge´ne´rer des mousses
polycristallines). Le code ope`re comme suit. La boite de simulation qui contient la phase liquide est tout
d’abord entie`rement remplie par une phase monocristalline d’or massif. L’orientation cristallographique
choisie pour l’ensemble des mousses de cette the`se est <100> dans les trois directions principales de la
boite, sauf indication contraire. Pour e´viter de ge´ne´rer des de´fauts d’empilement aux bords pe´riodiques
de la boite, nous arrondissons pre´alablement les dimensions de la boite au multiple de a le plus proche.
Cela n’a presque pas d’effet sur la morphologie de la mousse e´tant donne´ ses dimensions (typiquement
1 ou 2 A˚ de de´placement contre 600 A˚ de longueur de boite). Notons qu’on peut aussi anticiper cela en
cre´ant la boite initiale avec des longueurs multiples de a. A ce stade, la phase d’or liquide et la nouvelle
structure cristalline cohabitent dans la boite. Ensuite, nous effectuons des ope´rations logiques pour ne
garder que les atomes de la phase cristalline qui sont tre`s proches (< 3 A˚) des atomes de la phase
liquide. Enfin, les atomes de la phase liquide sont tous supprime´s. Du fait de la distance de se´paration
de 3 A˚, le volume de la phase cristalline est le´ge`rement plus important par rapport a` l’ancienne phase
liquide. Or, une variation de l’e´paisseur de la phase de matie`re induit des variations non ne´gligeables
sur ρ puisque VAu varie proportionnellement a` D2m (en conside´rant un mode`le simpliste cylindrique des
ligaments). Etant donne´ les diame`tres accessibles en dynamique mole´culaire et la se´paration maximale
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de 3 A˚, l’augmentation de ρ est de l’ordre de ≈ 10− 30 %. Pour re´soudre ce proble`me, nous ”de´capons”
la surface en supprimant les atomes de surface les moins coordine´s jusqu’a` atteindre la densite´ relative
voulue, ou dit autrement jusqu’a` atteindre VAu(cristal) = VAu(liquide).
III.2 Caracte´risation structurale
Dans cette partie nous de´finissons les diffe´rents parame`tres structuraux utiles a` la caracte´risation.
Dans le meˆme temps, nous montrerons les valeurs obtenues pour nos propres mode`les et les comparerons
aux caracte´risations des mousses expe´rimentales et des autres mode`les de la litte´rature.
Pendant la the`se, nous avons e´tudie´ deux types de mousses. Parmi les mousses du premier type,
nous distinguerons deux groupes A et B. Les structures du groupe A ont e´te´ mode´lise´es de sorte a`
fixer Dm et faire varier ρ, alors que les mousses B ont e´te´ obtenues a` ρ ≈ constant et en faisant varier
Dm. Les mousses du deuxie`me type seront note´es C. Seules les mousses A et B ont e´te´ utilise´es pour
de´crire finement le comportement me´canique de l’Au-NP et l’influence d’un reveˆtement dans les chapitres
suivants. Ainsi, nous donnerons une caracte´risation de´taille´e des mousses A et B et partielle des mousses
C. Les diffe´rences de mode´lisation entre les mousses A, B et C sont re´sume´es dans le tableau III.1. En
particulier, le cutoff du potentiel Lennard-Jones utilise´ pour mode´liser les mousses de type A-B et C vaut
10 et 7 A˚, respectivement. Les longueurs des boites de simulation (cubiques) sont fixe´es a` ≈ 595 A˚ pour
les mousses A et B alors qu’elles varient pour les mousses C. Les mousses A-B et C ont e´te´ relaxe´es de
fac¸ons diffe´rentes (dernie`re colonne du tableau III.1). Les potentiels utilise´s ainsi que le pas de temps
pendant les run de DM (relaxation et de´formation) sont diffe´rents : En l’occurence, le potentiel MEAM
(EAM) et un timestep de 2 fs (1 fs) ont e´te´ choisi pour les mousses A-B (C). Notons que le potentiel
MEAM est le meˆme que celui utilise´ pour les structures coeur-coquille du chapitre 2. C’est parce que le
potentiel EAM acce´le`re les calculs d’un facteur ≈ 5 (par rapport au potentiel MEAM) que nous l’avons
utilise´ pour obtenir des premiers re´sultats sur des mousses non reveˆtues. Cela nous permettra e´galement
de tester l’influence du potentiel sur nos re´sultats dans le chapitre suivant.
σ = rc Lboite Potentiel ∆t. Me´thode relax.
260 ps (600 K)
A-B 10 A˚ ≈595 A˚ MEAM [41] 2 fs 60 ps (600 → 300 K)
400 ps (300 K)
1000 ps (900 K)
C 7 A˚ ≈350-550 A˚ EAM [102] 1 fs 200 ps (100 K)
Tableau III.1 – Parame`tres utilise´s pour la ge´ne´ration des mousses A-B et C. La me´thode de relaxation dont il est
question dans la dernie`re colonne concerne les runs effectue´s apre`s la cre´ation de la mousse et avant la de´formation.
III.2.1 Diame`tre moyen Dm
La me´thode de squelettisation est adapte´e pour calculer le diame`tre moyen Dm de l’Au-NP. Avec
cette approche, un volume constitue´ de voxels est cre´e´ a` l’inte´rieur de la surface ferme´e (figure III.4
(haut)). La taille des voxels est optimise´e pour la caracte´risation de chaque syste`me de sorte a` ce que
la somme du volume de tous les voxels rende compte de la densite´ relative ”re´elle”. Cette e´tape est
ne´cessaire pour que le calcul de l’e´paisseur locale soit juste, en supposant que si le volume de la structure
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Figure. III.4 – (haut) Rendu en voxels d’une partie de la mousse A1. (bas) Squelette obtenu apre`s application
de l’algorithme d’e´rosion. Le code couleur applique´ a` chaque point est fonction de l’e´paisseur locale. Du bleu au
rouge : du plus fin au plus e´pais. Les cercles rouges ciblent un noeud de la mousse que le logiciel interpre`te comme
deux noeuds.
est conserve´, l’e´paisseur des ligaments l’est e´galement. Puis ce volume est e´rode´ de sorte a` ce qu’il ne
reste qu’un squelette e´pais d’un unique voxel (figure III.4 (bas)). En chaque point du squelette, le nombre
de voxels enleve´s permet de de´terminer l’e´paisseur locale. On obtient le diame`tre moyen en faisant la
moyenne de l’e´paisseur locale de´termine´e en chaque point. Cette me´thode a e´te´ applique´e par le logiciel
commercial Avizo. On peut voir sur la figure III.4 (cercles rouges) que le logiciel ne parvient pas a`
discriminer pre´cise´ment chaque ligament et chaque noeud. Cela n’est pas un proble`me pour le calcul
du Dm puisque celui-ci rend compte de l’e´paisseur moyenne de la phase de matie`re. Nous n’avons pas
besoin du diame`tre de chaque ligament. En revanche, cela pose un proble`me pour la de´termination de la
longueur des ligaments et pour le calcul du nombre de ligaments pre´sents dans la mousse. Nous n’avons
pas trouve´ de me´thode pour de´terminer de fac¸on ”automatique” ces grandeurs. Ce proble`me empeˆche
e´galement de de´terminer le nombre de ligaments connecte´s a` chaque noeud. Par exemple a` l’inte´rieur du
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cercle rouge de la figure III.4 (bas), on voit que le logiciel interpre`te deux noeuds qui connectent chacun
trois ligaments entre eux. Or, intuitivement on voit plutoˆt un noeud reliant quatre ligaments. Cependant,
il existe une autre grandeur accessible permettant de quantifier la connectivite´ de la structure, et qui est
de´taille´e dans la partie suivante.
Figure. III.5 – Distributions des e´paisseurs locales des mousses A et B (noir) et distributions normales associe´es
(rouge). Rigoureusement, l’abcisse de ces graphiques est l’e´paisseur moyenne des segments. Mais par souci de
simplicite´ nous conservons le mot ”ligament”. ρ, Dm et σ sont la densite´ relative, la moyenne de la distribution et
l’e´cart-type de la distribution, respectivement.
La figure III.5 montre les distributions de toutes les mousses A-B exploite´es dans le manuscrit. Les
distributions de diame`tres (courbes noires) peuvent eˆtre de´crites par des distributions normales (courbes
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rouges), lesquelles sont de´termine´es par la moyenne et l’e´cart type des distributions re´elles. Les distri-
butions de diame`tres trouve´es dans la litte´rature sont montre´es en figure III.6. On peut voir que les
distributions obtenues sur ces structures sont de formes variables. L’origine de ces variations n’est pas
parfaitement explique´e. En effet, nous ne savons pas s’il s’agit de diffe´rences structurales ou lie´es a` la
me´thode utilise´e pour de´terminer les diame`tres. Comme nous le verrons dans le chapitre suivant, la
forme de la distribution semble ne´anmoins avoir une grande influence sur le comportement me´canique,
notamment en traction.
Figure. III.6 – Distributions de diame`tres re´fe´rence´es dans la litte´rature. Les figures a,b,c et d sont extraites
respectivement des e´tudes [104], [78], [61], [105]. La distribution de la figure a est obtenue par la meˆme me´thode
de squelettisation sur une reconstruction tomographique TEM. Celle de la figure b est obtenue par une me´thode
de squelettisation en deux dimensions de cliche´s MEB. Celle de la figure c est obtenue en prenant en chaque point
d’une reconstruction tomographique FIB le rayon de la plus grande sphe`re circonscrite dans la meˆme phase. Les
diffe´rentes courbes sont associe´es a` diffe´rents parame`tres de tomographie. Celle de la figure d est la distribution
de longueur de corde d’un mode`le champ de phase (noir), les donne´es de diffusion de neutrons aux petits angles
(rouge) et par seuillage de cliche´s MEB (bleu).
III.2.2 Connectivite´ - Densite´ de genre normalise´e gSV
La deuxie`me proprie´te´ importante est la densite´ de genre normalise´e :
gSV =
g
V
× S−3V (III.5)
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Figure. III.7 – (a) Densite´ de genre adimensionne´e par la surface spe´cifique en fonction de la densite´ relative
d’e´chantillons expe´rimentaux (noir) [57, 61, 62], d’un mode`le de champ de phase (rouge) [57], de nos mode`les A et
B (vert) et C (bleu). (b) Densite´ de genre adimensionne´e par le diame`tre moyen en fonction de la densite´ relative
d’e´chantillons expe´rimentaux (noir) [61,88], de nos mode`les A et B (vert) et C (bleu).
avec g le genre de la surface ferme´e, V le volume total de la mousse et SV la surface spe´cifique. Le genre
est une proprie´te´ topologique directement lie´e a` la connectivite´ d’une structure. De fac¸on vulgarise´e, il
quantifie le nombre de zones a` couper (moins 1) pour diviser le syste`me en deux parties distinctes. Par
exemple le genre d’une sphe`re, d’un tore a` un trou, d’un tore a` deux trous et d’un tore a` trois trous
vaut 0,1,2 et 3, respectivement. Une autre fac¸on d’imager consiste a` compter le nombre d’anses de la
structure. Par exemple, une tasse posse`de une anse et est topologiquement e´quivalente a` un tore a` un
trou. Le genre est calcule´ comme suit. Premie`rement, la surface de la mousse est maille´e (dans notre
cas par quelques millions de faces triangulaires) en utilisant la me´thode de virtual probing sphe`re [103]
imple´mente´e dans Ovito. Le rayon de la sphe`re est optimise´ pour que le volume cre´e´ rende compte de la
densite´ de la mousse. La caracte´ristique d’Euler χ peut de`s lors eˆtre calcule´e :
χ = S −A+ F (III.6)
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avec S le nombre de sommets, A le nombre d’areˆtes et F le nombre de faces constituant la surface ferme´e.
Ensuite, on peut calculer le genre de la surface :
g = 1− (χ2 ) (III.7)
Ces deux formules sont issues de the´ore`mes mathe´matiques de topologie de´montre´s au 18eme et de´but
du 19eme sie`cle. Notons toutefois que cette quantite´ (g) rend impossible la comparaison directe des
syste`mes d’or nanoporeux dont les volumes ou les Dm sont diffe´rents. Pour illustrer le proble`me, raison-
nons comme suit. Imaginons un e´chantillon homoge`ne dont les proprie´te´s structurales sont les meˆmes
dans tout l’espace. Cet e´chantillon posse`de une connectivite´ propre, donc un genre de´fini, c’est a` dire
un nombre de ”trous” bien de´fini. Coupons cet e´chantillon en deux. Les deux nouveaux e´chantillons
posse`dent les meˆmes proprie´te´s structurales que le premier. Et pourtant le genre de chacun d’entre eux
sera deux fois plus petit puisqu’il y a deux fois moins de trous de´nombre´s dans chacun d’entre eux.
C’est pour cela qu’on de´finit une densite´ de genre g = g/V , avec V le volume total de la mousse. Ima-
ginons maintenant deux e´chantillons de volumes e´gaux, dont la connectivite´ est similaire et dont les Dm
sont diffe´rents. La densite´ de genre de l’e´chantillon de grand Dm sera plus faible que celle du deuxie`me
puisque les ligaments et les trous plus e´pais occupent plus de place et sont donc moins nombreux. C’est
pour cette raison qu’une normalisation par l’e´paisseur moyenne de la mousse est effectue´e. On utilise
ge´ne´ralement la surface spe´cifique SV = SAu/VAu plutoˆt que le Dm puisque SV est plus facilement acces-
sible expe´rimentalement. gSV (e´q. III.5) donne donc une quantification adimensionne´e de la connectivite´
d’une structure prenant en compte les principaux effets de taille de l’e´chantillon. La figure III.7 montre
la relation entre la connectivite´ (densite´ de genre normalise´e par SV et par Dm) et ρ pour nos structures
A, B et C et celles de la litte´rature. Celle-ci semble eˆtre proportionnelle a` la densite´ relative, au moins
pour nos mode`les. La tendance ge´ne´rale est une augmentation de gSV avec ρ. Cela peut eˆtre explique´ en
conside´rant que pour deux syste`mes de Dm et V e´gaux mais deux valeurs de ρ diffe´rentes, celui avec le
plus petit ρ aura moins de ligaments puisque moins de matie`re. Autrement dit, en diminuant ρ, le rapport
d’aspect des ligaments augmente ne´cessairement pour assurer la percolation pendant la de´mixtion. Le
rapport d’aspect e´tant plus grand, le nombre de connexions dans la mousse diminue.
III.2.3 Interfacial Shape Distribution
La troisie`me fac¸on de caracte´riser l’Au-NP, c’est de calculer la distribution de forme a` l’interface
Au/vide (en anglais Interfacial Shape Distribution, ISD par la suite). L’ISD est une repre´sentation des
courbures principales κ1 et κ2 d’une surface.
κ1 et κ2 sont de´finies comme les courbures normales minimales et maximales, respectivement, de
chaque e´le´ment de surface. Par exemple, en tout point de la surface d’un cylindre, κ1 = 0 et κ2 = 1/r
avec r le rayon du cylindre. Autre exemple : en tout point de la surface d’une sphe`re κ1 = κ2. Pour
toute surface, on peut tracer κ2 en fonction de κ1. Pour voir si une tendance particulie`re se de´gage, on
ajoute une troisie`me dimension (couleur) qui est proportionnelle au nombre de points compte´s dans des
intervalles de κ1 et κ2 constants sur tout le graphique. Par exemple, si l’intensite´ est concentre´e autour de
l’axe κ1 = κ2, cela signifie que la surface est majoritairement sphe´rique. L’e´tendue de la distribution rend
compte de l’homoge´ne´ite´ des courbures locales. Prenons par exemple un syste`me de plusieurs sphe`res
distinctes. Si l’intensite´ de l’ISD est concentre´e sur un point, cela signifie que toutes les sphe`res sont
e´quivalentes. Si l’intensite´ est e´tendue sur l’axe, cela signifie qu’il y a des sphe`res de tailles diffe´rentes au
sein du meˆme syste`me.
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Figure. III.8 – ISD des mousses A et B mode´lise´es dans cette the`se. ρ, Dm et σ sont la densite´ relative, le
diame`tre moyen et l’e´cart-type de Dm, respectivement. L’e´chelle de couleurs est la densite´ de probabilite´. Elle
de´pend donc de l’intervalle choisi pour calculer les distributions. Dans notre cas, l’intervalle est le meˆme pour tous
les mode`les.
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Figure. III.9 – ISD de quelques mousses de la litte´rature repre´sente´es en figures (a) [62], (b) [49], (c) [61] et
(d) [57]. Sur la figure d, ”np-Au I et II” font re´fe´rence a` des mousses expe´rimentales alors que ”spinodal” fait
re´fe´rence a` un mode`le obtenu en champ de phase. Les e´chelles de couleurs repre´sentent la densite´ de probabilite´.
Elles de´pendent donc de l’intervalle choisi pour calculer la distribution.
Pour comparer les distributions de morphologie de diffe´rents syste`mes, il faut adimensionner les
courbures par l’e´paisseur caracte´ristique. En effet, cela permet de comparer deux structures morphologi-
quement e´quivalentes (par exemple deux cylindres) mais de diame`tres diffe´rents. Par souci de cohe´rence
avec les autres travaux de la litte´rature, nous normalisons nos ISD par SV meˆme si nous pensons que cette
normalisation est trompeuse (voir section III.3.2). Les ISD des mousses A et B et les ISD de quelques
mousses de la litte´rature sont montre´es en figure III.8 et III.9, respectivement. La comparaison de ces
deux figures montre que nos mode`les sont en bon accord avec les structures de la litte´rature. Notons
que les distributions sont ne´cessairement au dessus de la droite κ1 = κ2 puisque par de´finition κ2 ≥ κ1.
Certaines ISD de la litte´rature sont plutoˆt aligne´es sur la droite κ1 = −κ2 (dominante hyperbolo¨ıdale), ou
suivant la doite κ1 = 0 (dominante cylindrique), ou suivant κ1 = κ2 (dominante sphe´rique). Les relations
de base entre les courbures principales et les ge´ome´tries simples sont donne´es dans le tableau III.2. Il
est difficile de savoir si les variations de formes entre les diffe´rentes ISD de la litte´ratures sont dues a`
de re´elles variations structurales ou aux variations de me´thodes utilise´es pour caracte´riser les courbures.
L’influence du type de la courbure sur les proprie´te´s me´caniques n’est pas e´tablie et ne´cessite de plus
amples recherches.
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κ1 = 0 et κ2 = 0 Plan
κ1 = 0 ou (exclusif) κ2 = 0 Cylindre
κ1 = κ2 Sphe`re
κ1 × κ2 > 0 Ellipso¨ıde
κ1 × κ2 < 0 Hyperbolo¨ıde
Tableau III.2 – Relations simples entre les courbures principales et la nature de la surface correspondante.
III.3 Discussions
III.3.1 Re´alisme des structures mode´lise´es par cette nouvelle me´thode
Les diffe´rentes caracte´risations structurales que nous avons effectue´es servent a` de´terminer si la
me´thode utilise´e produit des mode`les re´alistes de l’Au-NP. En l’occurence, nous avons calcule´ les dis-
tributions de diame`tres, les densite´s de genre normalise´es et les ISD pour plusieurs syste`mes de diffe´rents
ρ et Dm. Malgre´ le peu de donne´es disponibles dans la litte´rature, toutes les caracte´risations que nous
avons effectue´es sont en bon accord avec ces dernie`res. Nous ne pouvons e´videmment pas parler d’un
accord parfait puisque meˆme dans la litte´rature, la comparaison de mousses expe´rimentales montre des
diffe´rences.
III.3.2 La normalisation par SV fournit-elle une interpre´tation physiquement cor-
recte ?
La normalisation du genre par SV est discutable puisque cette grandeur de´pend de la morphologie.
Par exemple, un cylindre et une sphe`re sont topologiquement e´quivalents mais leurs SV respectifs sont
diffe´rents (meˆme a` rayon e´gal). Or gSV est cense´ quantifier la topologie, inde´pendamment de la morpho-
logie. Par exemple pendant le coarsening, si le g normalise´ par SV varie, on ne saura pas discriminer si
c’est g qui varie via la cassure de ligaments a` morphologie invariante ou SV qui varie via un changement
de morphologie a` connectivite´ constante, ou les deux. Une normalisation par le diame`tre moyen devrait
eˆtre plus juste puisque Dm est une mesure directe de l’e´paisseur locale et ne de´pend pas de la forme de
la surface.
La normalisation de l’ISD par SV ne´cessite e´galement d’eˆtre discute´e pour des raisons semblables.
En effet, SV de´pend de la morphologie et l’ISD est une quantification de la morphologie. Normaliser
une mesure de la morphologie par un parame`tre qui de´pend de la morphologie peut eˆtre trompeur.
Par exemple, prenons une sphe`re et un cylindre tous les deux de rayon 4. Les κ2 valent 0.25. Si on
normalise par SV (1er cas), le κ2 du cylindre passe a` 0.5 et celui de la sphe`re a` 0.33. Alors que si on
adimensionne en multipliant par l’e´paisseur moyenne re´elle Dm (2e`me cas), les deux κ2 valent 2. Ainsi
sur le graphe de l’ISD, dans le premier cas on aura deux points (0,0.5) et (0.33,0.33) pour le cylindre
et la sphe`re respectivement. Dans le deuxie`me cas on aura deux points (0,2) et (2,2) pour le cylindre
et la sphe`re, respectivement. Le deuxie`me cas semble plus adapte´ pour la comparaison des courbures
puisqu’il conserve l’information κ2(cylindre)=κ2(sphe`re) a` e´paisseurs e´gales. Autrement dit, la courbure
normalise´e par le diame`tre caracte´ristique ne de´pend pas de la forme de l’objet sonde´, contrairement a`
la courbure normalise´e par la surface spe´cifique.
Nous nous demandons e´galement s’il est ne´cessaire de normaliser l’ISD. En effet, la comparaison entre
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les ISD de la litte´rature ne serait pas perturbe´e sans normalisation, puisque l’ISD est utile essentiellement
pour sa re´partition sur les axes, non pas pour la valeur des courbures. De plus, une simple multiplication
de l’e´chelle des axes par la grandeur caracte´ristique donne´e dans chaque e´tude suffirait a` retrouver la
comparaison normalise´e.
III.3.3 Influence de la pe´riodicite´ du syste`me
Figure. III.10 – Variation de gSV en fonction du nombre de volumes duplique´s pour quatre syste`mes de densite´s
relatives variables.
Les mode`les atomistiques sont ge´ne´re´s en utilisant des conditions pe´riodiques, mais les caracte´risations
structurales sont faites avec un volume fini. Etant donne´ le faible nombre de ligaments contenus dans
une boite de simulation, en comparaison aux e´chantillons expe´rimentaux, il est ne´cessaire de quantifier
l’influence de la perte de pe´riodicite´ lors de la caracte´risation. En effet, le volume e´tant petit, les effets
de bords peuvent eˆtre importants. Avant de pre´senter cette discussion, notons tout de meˆme que la
plupart des caracte´risations structurales de mousses expe´rimentales sont e´galement faites avec un volume
fini et petit puisque les reconstructions tomographiques sont limite´es. Dans ce contexte nous avons fait
des caracte´risations d’un syste`me en augmentant progressivement le nombre de re´pliques de la boite
de simulation. Par exemple, la figure III.10 repre´sente gSV de quatre mode`les diffe´rents en fonction du
nombre de re´pliques utilise´es. Nous avons volontairement pris des mode`les contenant peu de ligaments
dans la boite pour accentuer l’influence de la pe´riodicite´. Ces syste`mes ne seront pas utilise´s ailleurs
dans le manuscrit. On peut voir que les variations de gSV induites par l’augmentation du nombre de
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re´pliques sont petites devant les variations induites par l’augmentation de ρ. Cependant, il est pre´fe´rable
de prendre en compte l’influence de la pe´riodicite´ dans nos caracte´risations. Ainsi, les distributions de
diame`tre, le genre et l’ISD des mousses A et B sont calcule´s dans cette the`se avec quatre re´pliques de la
boite de simulation. Nous trouvons que cela est un bon compromis entre la conservation de l’information
structurale et le temps de calcul.
Pour s’assurer que la perte de pe´riodicite´ ait un minimum d’influence sur le calcul du Dm, nous avons
exclu de la moyenne les segments qui appartiennent strictement aux plans bordants le volume, en plus
de dupliquer quatre fois celui-ci.
La perte de pe´riodicite´ n’a que peu d’influence sur l’ISD. En effet, la seule conse´quence est de
de´nombrer les courbures des plans aux bords du volume caracte´rise´. Ainsi, quelques points seront compte´s
rigoureusement en (κ1, κ2)=(0,0). Ceux-ci ne modifient ni la forme ni l’intensite´ de la distribution en
dehors de ces plans, ou de fac¸on ne´gligeable.
III.3.4 Re´duction du volume pendant la relaxation
Pour la plupart des nanofils d’or, les contraintes de surface mettent en tension le nanofil. Ainsi,
lorsqu’on relaxe la structure, la longueur du nanofil est re´duite et l’inte´rieur est en compression. A
l’e´tat d’e´quilibre, la somme de toutes les contraintes est nulle. C’est e´galement le cas pour les structures
d’Au-NP dont les contraintes de surface tendent a` re´duire le volume de l’e´chantillon apre`s sa synthe`se.
Il existe dans la litte´rature des me´thodes de synthe`se de l’Au-NP qui conservent (presque) le volume
de l’e´chantillon [106]. Mais il existe e´galement des e´tudes montrant une re´duction de volume jusqu’a`
20-30 % [75, 107]. Dans notre cas, la re´duction de volume pour le syste`me comprenant le plus grand
ratio surface/volume (B1) vaut 2.3 %. Les contraintes de surface de nos mode`les sont ne´anmoins
suffisantes pour activer le glissement de certains plans et donc re´duire le´ge`rement le volume de la
mousse (figure III.11(a)). Nous avons e´galement construit un nanofil oriente´ <100>, de diame`tre e´gal au
diame`tre moyen de la mousse B1 et de longueur trois fois plus grande que le diame`tre. Nous avons utilise´
la meˆme me´thode de relaxation que pour la mousse (meˆme potentiel, timestep, tempe´rature, et dure´e).
La re´duction de longueur du nanofil est de 7.6 %. Cela tend a` montrer que l’intrication des ligaments
dans l’Au-NP rend moins facile ou rapide la relaxation individuelle des ligaments en augmentant la
rigidite´ globale. Pour confirmer cela, nous avons repre´sente´ sur la figure III.11(b) les contraintes locales
de la mousse apre`s la relaxation. On voit effectivement que certains ligaments sont encore plus contraints
que d’autres.
III.4 Conclusions
En conclusion, nous avons dans un premier temps de´veloppe´ une nouvelle me´thode originale et simple
pour mode´liser l’Au-NP. Elle peut eˆtre re´sume´e en trois e´tapes : 1. Calculer les proportions d’atomes
d’or et d’argent a` placer dans la boite de simulation pour controˆler la densite´ relative finale, 2. Se´parer
les deux phases a` une tempe´rature supe´rieure au point de fusion des deux espe`ces par une simulation de
DM avec un potentiel Lennard-Jones simple qui rend les deux espe`ces immiscibles et 3. Remplacer, apre`s
un certain temps de de´mixtion, la phase d’or liquide par une phase cristalline.
Nous avons ensuite caracte´rise´ les mode`les obtenus par le calcul des distributions de diame`tres, de
la courbure locale des ligaments (ISD) et du genre de la surface ferme´e qui quantifie la connectivite´ de
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Figure. III.11 – Repre´sentations de la mousse B1. (a) Les couleurs sont de´termine´es par la Common Neighbour
Analysis (CNA). Les atomes d’or dans un empilement CFC, ceux dans un empilement HC et ceux en surface sont
repre´sente´s en jaune, rouge et blanc, respectivement. (b) Le gradient de couleur repre´sente les contraintes de Von
Mises. Les nuances violettes fonce´es repre´sentent les zones de contrainte presque nulle. Les re´gions les plus jaunes
sont contraintes d’environ 3 GPa.
la structure. Ces caracte´risations sont en bonne ade´quation avec les caracte´risations disponibles dans la
litte´rature scientifique, que ce soit pour des syste`mes expe´rimentaux ou des mode`les de champ de phase.
Enfin, nous avons discute´ de certaines interpre´tations physiques lie´es aux diverses caracte´risations
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structurales de l’Au-NP. En particulier nous nous sommes demande´s si la normalisation par SV , qui est
presque toujours utilise´e dans la litte´rature, fournit une interpre´tation correcte de la connectivite´ et de
l’ISD, puisque SV de´pend de la morphologie. Nous avons e´galement quantifie´ l’influence de la perte de
pe´riodicite´ lors des caracte´risations. Nous avons conclu, via le calcul du genre, que la caracte´risation de
nos syste`mes est fiable a` partir de quatre volumes duplique´s. Enfin, nous avons discute´ de la relaxation
des contraintes lors de la ge´ne´ration de nos mode`les. En effet, celle-ci induit une re´duction faible de
volume alors que le ratio surface/volume est plus e´leve´ que pour des mousses expe´rimentales (puisque
les Dm expe´rimentaux sont ge´ne´ralement plus grands). Nous attribuons cette faible re´duction de volume
aux faibles temps de relaxation des structures.
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IV.1 Me´thodes
Dans ce chapitre, nous montrons une caracte´risation de´taille´e des proprie´te´s me´caniques des structures
que nous avons mode´lise´es. Tout en comparant avec la litte´rature nous montrerons en particulier nos
re´sultats portant sur les proprie´te´s e´lastiques (coefficient de Poisson e´lastique νe et module d’Young de
l’or nanoporeux Enp), les proprie´te´s plastiques globales (contrainte a` la limite e´lastique σl, coefficient
de Poisson plastique νp) ainsi que les proprie´te´s plastiques locales (analyse de dislocations, contraintes
locales, me´canismes de de´formation et orientation des ligaments, localisation de la fracture en traction).
Ces diverses caracte´risations sont ne´cessaires pour e´tudier l’influence de la structure (ρ etDm par exemple)
et du mode de chargement (traction vs compression) sur le comportement me´canique de l’Au-NP. Il est
important de garder a` l’esprit que pour avoir une description re´aliste du comportement de l’Au-NP, le
nombre d’atomes dans les boites de simulation doit eˆtre important (typiquement > 4 millions). Nous
avons eu le temps d’e´tudier six syste`mes diffe´rents. Cela peut sembler peu mais il faut souligner que
beaucoup d’e´tudes en simulation ne sont faites que sur un seul mode`le. Ce chapitre sert aussi de re´fe´rence
pour le chapitre suivant visant a` e´tudier l’influence d’un reveˆtement dur sur l’Au-NP. Nous proposons de
discuter les re´sultats en meˆme temps que nous les pre´sentons et d’e´tablir une discussion sur des points
particuliers a` la fin du chapitre.
IV.1 Me´thodes
Nous avons utilise´ la me´thode de´taille´e dans le chapitre pre´ce´dent pour ge´ne´rer les mousses. Rappelons
que nous avons distingue´ deux groupes A et B. Le groupe A contient trois mousses avec Dm ≈ 5.5 nm et
dont la densite´ relative ρ vaut 0.3, 0.35 et 0.4. Le groupe B contient trois mousses telles que ρ = 0.4 et
Dm vaut 2.6, 4.6 et 5.8 nm. Ces mode`les sont repre´sente´s sur la figure IV.1 dans leur e´tat non de´forme´.
Pour les simulations de DM (relaxation et de´formation des structures), nous avons choisi un pas de
temps de 2 fs. Nous avons ve´rifie´ que celui-ci assure une inte´gration stable des e´quations du mouvement sur
la dure´e des simulations (cf annexe 2). Les syste`mes sont de´forme´s avec une vitesse ε˙ = 108 s−1 a` 300 K.
Nous adaptons a` chaque ite´ration les positions des atomes de sorte a` ce que l’incre´ment de de´formation
au sein de la boite soit applique´ de manie`re homoge`ne. Cela limite des phe´nome`nes potentiels tels que la
propagation d’ondes dues a` la de´formation rapide. En traction, nous avons de´forme´ les mousses jusqu’a`
ce que le syste`me soit totalement fracture´. En compression, nous les avons de´forme´es au moins jusqu’a` ce
qu’une inversion de courbure sur la courbe contrainte-de´formation soit visible, c’est a` dire a` la transition
e´coulement-densification (cf section IV.4.3.2) mentionne´e dans le chapitre 1.
La de´formation nominale utilise´e dans tout le manuscrit est de´finie comme suit :
 = (L− L0)
L0
(IV.1)
avec L et L0 les longueurs instantane´e et initiale, respectivement, de la boite de simulation suivant l’axe
de sollicitation.
Le module d’Young est calcule´ dans tout le chapitre comme e´tant la pente des courbes contrainte-
de´formation sur le premier pourcent de de´formation. En re´alite´, nous constatons qu’il y a de la plasticite´
sur cette gamme de de´formation. Nous choisissons de ne pas faire la re´gression line´aire sur une plus petite
gamme car les fluctuations de contraintes (≈ MPa) feraient baisser le coefficient de corre´lation.
Nous de´finissons la contrainte a` la limite e´lastique (σl) comme e´tant la contrainte a` laquelle la courbe
n’est plus line´aire. Pour cela, nous trac¸ons la droite d’e´quation σ = Enp ×  puis nous estimons que la
line´arite´ est perdue lorsque la courbe de´vie de plus de  = 0.2 % de la droite. Cela revient a` appliquer
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une convention expe´rimentale connue qui consiste a` prendre le point d’intersection entre la courbe σ − 
et la droite d’e´quation σ = Enp × ( − 0.2 %). Dans la litte´rature sur les syste`mes d’or nanoporeux, la
me´thode de de´termination de σl est rarement de´finie clairement. Certains auteurs [70] utilisent e´galement
la me´thode de perte de line´arite´, alors que d’autres de´finissent σl comme e´tant la contrainte a` la fracture
en traction [65,72] ou par une approximation faisant intervenir la durete´ du mate´riau en nanoindentation
et une constante qui de´pend de la forme de l’indenteur [65,68,108,109]. Hakamada et al. [81] ont propose´
que σl est e´gal a` la durete´, c’est a` dire que la constante de forme de l’indenteur vaut 1.
Figure. IV.1 – Visualisation des mousses A et B dans leur e´tat initial. Les longueurs des areˆtes de la boite de
simulation cubique valent toutes environ 60 nm.
Le coefficient de Poisson ν est de´fini comme suit :
ν = − δt
δa
(IV.2)
avec δt et δa des incre´ments ”infinite´simaux” de de´formation transverse (perpendiculaire a` la solli-
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Figure. IV.2 – Courbes contrainte-de´formation en traction des 6 mousses A et B.
citation) et axiale (paralle`le a` la sollicitation), respectivement. Il s’agit donc de l’oppose´ de la de´rive´e de
la fonction t(a). Si le coefficient de Poisson est e´value´ dans le re´gime e´lastique on le note νe (pour coeff.
de Poisson e´lastique). Sinon, on le note νp (pour coeff. de Poisson plastique).
Dans la section IV.4.3.1 nous calculons les contraintes locales pour expliquer la localisation de la
fracture en traction. Pour chaque atome, chaque e´le´ment du tenseur des contraintes - prenant la forme
d’un vecteur de six e´le´ments (xx, yy, zz, xy, xz, yz) - est calcule´ notamment en prenant en compte une
contribution cine´tique, une contribution d’interaction de paire avec les premiers voisins, et d’autres termes
a` plus longue porte´e. Pour pre´server les yeux du lecteur, nous n’e´crirons pas la formule permettant de
calculer ces contraintes. Le lien vers la formule de´taille´e est donne´e en re´fe´rence [110].
IV.2 Vue d’ensemble de la de´formation de l’or nanoporeux
Cette section a pour but d’introduire des concepts ge´ne´raux lie´s a` la de´formation en traction et
en compression de nos mode`les au travers des courbes contrainte-de´formation et de quelques images
montrant l’e´tat des mousses au cours de la de´formation.
IV.2.1 Traction
Les courbes contrainte-de´formation en traction sont montre´es sur la figure IV.2. L’allure des courbes
est similaire a` celle des courbes obtenues en simulation dans la litte´rature [58]. En revanche, les courbes
expe´rimentales pre´sentent une chute brutale de la contrainte sans plasticite´ apparente [65, 78]. Cette
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Figure. IV.3 – Vue d’ensemble de la de´formation en traction de la mousse A2.
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diffe´rence entre les courbes de simulation et expe´rimentales est discute´e a` la fin ce chapitre (page 116 et
page 114).
Toutes les courbes montrent une premie`re partie presque line´aire au de´but de la de´formation, cor-
respondant au re´gime e´lastique. Notons tout de meˆme que tous les syste`mes contiennent initialement
des dislocations, dans diffe´rentes mesures, qui se de´placent de`s les premiers incre´ments de de´formation.
La contrainte maximale est atteinte entre 5 et 10 % de de´formation pour toutes les mousses. Comme
nous le verrons dans la section IV.4.3, la de´formation jusqu’a` la contrainte maximale correspond a` la
de´formation plastique des ligaments et l’alignement de ceux-ci suivant l’axe de traction. A plus haute
de´formation, la plasticite´ se localise dans un plan ce qui acce´le`re la de´formation locale et l’orientation
des ligaments dans ce plan. Comme le montre la figure IV.3, les ligaments rompent dans un plan per-
pendiculaire a` l’axe de traction jusqu’a` la fracture totale de la mousse. La localisation de la fracture est
observe´e expe´rimentalement pour l’Au-NP [65].
Figure. IV.4 – Courbes contrainte-de´formation en compression des 6 mousses A et B.
IV.2.2 Compression
Les courbes contrainte-de´formation en compression sont montre´es sur la figure IV.4. Ces courbes
sont en bonne ade´quation avec les courbes obtenues par d’autres auteurs en simulation [71] et
expe´rimentalement [83]. En effet, nous distinguons trois re´gimes qui sont associe´s a` ceux de´crits par
Gibson et Ashby [85]. Le premier re´gime, au de´but de la de´formation est line´aire. Dans celui-ci, les li-
gaments sont de´forme´s e´lastiquement en compression. D’apre`s Gibson et Ashby, certains ligaments sont
aussi de´forme´s en flexion mais nous ne l’avons pas observe´ dans nos structures. Comme pour la traction,
certaines dislocations initialement pre´sentes se de´placent de`s les premiers incre´ments de de´formation.
81
Chapitre IV. Caracte´risation me´canique de syste`mes d’or nanoporeux
Ensuite, la contrainte en valeur absolue augmente de moins en moins vite jusqu’a` quasiment atteindre
un plateau. Ce re´gime est associe´ a` la de´formation plastique des ligaments individuels, menant a` l’effon-
drement progressif des pores. Gibson et Ashby nomme ce re´gime ”plateau-plastic yielding” en anglais.
Nous l’appellerons ”e´coulement” dans cette the`se. Pendant le dernier re´gime, la courbure de σ() change
de signe et est associe´e a` la densification des mousses. Autrement dit, a` partir d’un certain niveau de
de´formation, les ligaments s’effondrent les uns sur les autres et la de´formation plastique n’est plus as-
socie´e qu’aux ligaments individuels mais aussi a` l’interaction de contact entre les diffe´rents ligaments. La
figure IV.5 illustre les diffe´rentes e´tapes de la de´formation en compression.
Figure. IV.5 – Vue d’ensemble de la de´formation en compression de la mousse A2.
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IV.3 Proprie´te´s e´lastiques
IV.3.1 Module d’Young
Nous avons trace´ sur la figure IV.6 l’e´volution de Enp en fonction de Dm et en fonction de ρ, en
traction et en compression. La gamme de valeurs obtenues est en tre`s bonne ade´quation avec les valeurs
lues dans la litte´rature (cf chapitre 1). En particulier, Enp augmente avec ρ et la tendance avec Dm est
incertaine. Pour comparaison, nous avons simule´ la de´formation d’un massif d’or oriente´ [100]. Celui-ci
a e´te´ mode´lise´ dans une boite de simulation de 4x4x4 nm3 et relaxe´ et de´forme´ par la meˆme proce´dure
que les structures nanoporeuses. Une regression line´aire effectue´e sur le premier pourcent de de´formation
donne un module d’Young de 45.1 GPa.
La relation entre Enp et ρ semble eˆtre line´aire. Cela est assez loin du mode`le de Gibson-Ashby qui
pre´voit un exposant d’ordre 2. Il faut toutefois rester prudent au vu du faible nombre de valeurs calcule´es.
En simulation, Sun et al. [58] montrent que Enp varie avec ρ avec un exposant supe´rieur a` 1. Les auteurs
n’ont pas calcule´ sa valeur mais la courbe est convexe. Par la suite, il faudrait e´tendre la gamme de
densite´ relative et le nombre de points calcule´s pour de´crire pre´cise´ment la loi d’e´chelle relative a` nos
mode`les. Contrairement a` ρ, l’effet du diame`tre moyen est peu marque´, sans tendances afirme´es.
Figure. IV.6 – Evolution du module d’Young des mousses A et B en fonction de ρ (a` gauche) et de Dm (a`
droite), en traction et en compression.
Toutefois, on distingue une le´ge`re asymme´trie entre la traction et la compression. En effet, si on
regarde l’e´volution de Enp en fonction de Dm pour le groupe B, on voit que les modules d’Young calcule´s
en traction tendent a` augmenter vers les petits diame`tres alors qu’ils tendent a` diminuer en compression.
Il est difficile d’e´tablir des conclusions avec si peu de donne´es mais on peut tout de meˆme e´voquer les
effets de surface pour expliquer cette particularite´. En effet, comme nous l’expliquons dans le chapitre 1,
les ”contraintes” de surface mettent en tension la surface des structures. Or aux tre`s petits diame`tres,
cette tension devient non ne´gligeable compare´e aux contraintes en volume. Cela a pour conse´quence
de rigidifier la structure en tension et d’avoir l’effet inverse en compression. Notons qu’une relaxation
insuffisante des structures peut e´galement mettre en relief cette asyme´trie comme nous le discutons dans
la section IV.5.1.
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IV.3.2 Influence de l’orientation cristalline
Pour tester l’influence de l’orientation cristalline, nous nous sommes servis de mode`les diffe´rents de
ceux des groupes A et B. Ils ont e´te´ ge´ne´re´s avec des parame`tres lie´s a` la morphologie le´ge`rement modifie´s
et les coˆte´s de la boite de simulation mesurent environ 40 nm. Nous avons ensuite applique´ la me´thode
de remplacement de la phase liquide par un cristal en orientant un premier syste`me suivant [100] dans les
trois directions principales puis un second suivant [110] dans la direction de traction. Nous avons ensuite
relaxe´ ces deux mousses avec le potentiel EAM et avec le potentiel MEAM. La relaxation thermique de
ces mousses est plus longue que les mousses A et B (≈ 1 ns a` 300 K). Tous les parame`tres de simulation,
de relaxation et de de´formation sont identiques pour les deux orientations et pour les deux potentiels.
Figure. IV.7 – Courbes contrainte-de´formation de la traction de mousses oriente´es [100] et [110] avec le potentiel
EAM et le potentiel MEAM
Les courbes contrainte-de´formation sont montre´es en figure IV.7. On peut voir que les mousses
oriente´es [110] suivant l’axe de traction sont plus rigides que celles oriente´es [100], pour les deux poten-
tiels. Cela est cohe´rent avec les re´sultats obtenus pour des nanofils dans la bibliographie (cf chapitre 1).
Nous n’avons pas trouve´ d’e´tudes de´die´es a` l’orientation cristallographique des syste`mes d’Au-NP dans
la litte´rature. Enfin, nous n’observons pas de diffe´rences flagrantes concernant la contrainte maximale ou
par rapport aux me´canismes de de´formation plastique, suite a` notre analyse.
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IV.3.3 Potentiel utilise´ : comparaison EAM et MEAM
La figure IV.7 montre e´galement l’influence du potentiel sur l’e´lasticite´ de la structure e´tudie´e. On
peut voir que le potentiel MEAM donne des valeurs de rigidite´ plus e´leve´es que le potentiel EAM. Pour
confirmer ce re´sultat, nous avons ve´rifie´ qu’il n’y a pas d’effet de variations de densite´ relative (puisque
les deux potentiels induisent une re´duction de volume pendant la relaxation des contraintes le´ge`rement
diffe´rente). Nous avons donc calcule´ les densite´s relatives des deux syste`mes oriente´s [100] pour les deux
potentiels : ρ(EAM,100)=0.3404 et ρ(MEAM,100)=0.3444. Nous avons e´galement calcule´ que la droite
de tendance Enp(ρ) (figure IV.6, page 83) a pour e´quation Enp = 40.13 × ρ − 9.79. D’apre`s la courbe
de tendance et les valeurs de ρ, la variation de ρ devrait induire une variation de Enp de 4.1 %. Or les
modules d’Young calcule´s via la pente de la courbe contrainte-de´formation valent 4.02 et 3.25 GPa pour
les potentiels MEAM et EAM, respectivement, soit une variation de 24 %. Le potentiel a donc bien un
effet sur la rigidite´ des mousses. Nous n’avons pas eu le temps de de´former les mousses jusqu’a` la fracture
des ligaments pour le potentiel MEAM.
IV.3.4 Coefficient de Poisson e´lastique
Figure. IV.8 – Coefficients de Poisson e´lastiques des structures A et B en fonction de ρ (a` gauche) et de Dm (a`
droite), en traction et en compression.
Les valeurs obtenues (figure IV.8) semblent au premier abord e´leve´es par rapport a` celles de
la litte´rature. En effet, nous avons des valeurs comprises entre 0.25 et 0.35 alors que les valeurs
expe´rimentales sont plutoˆt entre 0.15 et 0.25. Cet e´cart peut eˆtre en partie explique´ par la densite´
relative. En effet, meˆme si la tendance n’est pas flagrante, νe semble diminuer a` mesure que ρ diminue.
Or les valeurs de la litte´rature (bien que peu nombreuses) sont obtenues pour des mousses de densite´
relative comprise entre 0.25 et 0.35 [65, 79, 80], ce qui est globalement plus faible que dans notre e´tude
(0.3-0.4). Le faible nombre de valeurs de νe calcule´es ne permet pas de conclure sur l’effet du diame`tre.
Tous les coefficients de Poisson calcule´s, sauf ceux de la mousse A1 (ρ = 0.3, Dm = 5.8 nm), sont plus
e´leve´s en compression qu’en traction. Nous n’avons pas trouve´ d’e´tude similaire dans la litte´rature. Par
la suite, il faudrait d’une part obtenir plus de valeurs pour confirmer cet effet et d’autre part effectuer
des analyses plus approfondies pour comprendre d’ou` vient cette asyme´trie traction-compression, comme
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par exemple en e´tudiant les de´formations et contraintes locales axiales et late´rales.
IV.4 Proprie´te´s plastiques
IV.4.1 Contrainte a` la limite e´lastique
Figure. IV.9 – Evolution de la contrainte a` la limite e´lastique des mousses A en fonction de ρ (a` gauche) et de
Dm (a` droite), en traction et en compression.
La figure IV.9 montre l’influence de la structure (ρ et Dm) sur la contrainte a` la limite e´lastique σl
des mousses A et B. σl est calcule´ suivant la me´thode de perte de line´arite´ de´crite dans la section IV.1.
Accord avec les valeurs expe´rimentales Rappelons que deux effets sont en compe´tition concer-
nant σl : premie`rement la porosite´ tend a` diminuer σl comme l’expliquent Gibson et Ashby [85].
Deuxie`mement, nous avons e´galement constate´ dans le chapitre 1 que pour les plus petits diame`tres
de mousses expe´rimentales, la contrainte a` la limite e´lastique tend a` augmenter. En l’occurence, les va-
leurs les plus e´leve´es tendent vers celles de l’or massif (50-250 MPa). Ainsi, en conside´rant a` la fois la
densite´ relative et le diame`tre moyen des mousses, les valeurs de σl de nos structures sont en bonne
ade´quation avec celles de la litte´rature pre´sente´es dans le premier chapitre de cette the`se.
Influence de ρ sur σl On voit sur la figure IV.9 que σl augmente avec ρ. Cela peut eˆtre explique´ par
le fait que plus la mousse est dense, plus les ligaments se re´partissent la charge a` supporter. Ainsi la force
applique´e dans tout le syste`me pour que les ligaments individuels plastifient est d’autant plus grande
que la densite´ est e´leve´e. A Dm constant, meˆme si nous n’avons que trois points, la tendance semble
eˆtre line´aire alors que les lois d’e´chelle classiques pre´disent un exposant de 1.5. Dans la bibliographie
du chapitre 1, il est difficile d’interpre´ter l’influence de la densite´ relative sur la contrainte a` la limite
e´lastique. En effet, le nuage de points obtenu est tre`s large. Cela peut eˆtre explique´ par le fait que le
diame`tre a plus d’influence que la densite´ s’il est infe´rieur a` ≈ 30 nm et aussi parce que la de´finition de
σl est multiple. Comme nous, Sun et al. [58] ont montre´ en simulation que plus la densite´ est e´leve´e, plus
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σl l’est aussi. Cela va dans le sens des diagrammes d’Ashby. Il serait tre`s utile par la suite de re´aliser un
diagramme en trois dimensions montrant a` la fois l’influence de la densite´ relative et du diame`tre moyen
des mousses, pre´cise´mment pour de´corre´ler ces effets. Pour l’instant, nous estimons que le nombre de
donne´es n’est pas suffisamment grand pour produire une figure pertinente.
Influence de Dm sur σl Au premier abord, σl semble augmenter en fonction de Dm (mousses B). Ce
constat va a` l’encontre de toutes les e´tudes montrant que σl augmente quand le diame`tre des structures
d’or diminue, qu’elles soient sous forme de nanofils, nanofilms ou nanoparticules [20]. Il faut alors admettre
que la tendance constate´e pour nos structure est surprenante. Une explication possible est que la gamme
de Dm que nous utilisons est tre`s restreinte en comparaison aux gammes expe´rimentales et le nombre
de valeurs calcule´es ne permet pas une bonne statistique. Pour ve´rifier ce point, il faudrait simuler de
nombreux autres syste`mes et de dimensions trop grandes pour eˆtre accessibles a` la dynamique mole´culaire.
Nous savons aussi que cette tendance inattendue n’est pas explique´e par les variations faibles de
densite´ (et de connectivite´). En effet, dans le groupe B, la mousse de plus petit diame`tre (B1) est celle
de plus grand ρ et de plus petit σl. C’est donc l’inverse de l’effet de la densite´ observe´.
Ensuite, on peut se demander si la me´thode de calcul de σl joue un roˆle. Pour y re´pondre nous avons
trace´ quelques courbes supple´mentaires. Premie`rement, la figure IV.10 repre´sente la contrainte maximale
pendant la traction des mousses A et B. Cette fois-ci, on voit que la contrainte maximale augmente bien
a` mesure qu’on diminue le diame`tre. On note aussi une corre´lation line´aire entre σmax et ρ. Meˆme si ce
re´sultat est rassurant, il n’explique pas l’origine de la variation de σl en fonction du diame`tre.
Figure. IV.10 – Evolution de la contrainte maximale des mousses A en fonction de ρ (a` gauche) et de Dm (a`
droite), en traction.
Nous avons aussi cherche´ un autre crite`re pour de´terminer σl. Pour cela, nous sommes revenus a` la
de´finition ide´ale disant que σl est la contrainte a` partir de laquelle la de´formation induit des e´ve`nements
plastiques. Meˆme si le syste`me contient des dislocations avant toute de´formation, nous nous attendons a`
ce qu’il y ait une augmentation significative de l’activite´ des dislocations a` la limite e´lastique. Nous avons
donc trace´ la densite´ volumique de dislocations dans la boite en fonction de la de´formation (figure IV.11).
Le volume dont il est question est celui de la phase de matie`re (VAu). A partir de la de´formation a` la limite
e´lastique, on peut remonter a` la contrainte a` la limite e´lastique via les courbes contrainte-de´formation
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(page 79). L’e´volution de la densite´ de dislocations en traction est en assez bon accord avec celle calcule´e
re´cemment en simulation atomistique par Beets et Farkas [111], meˆme si leurs valeurs semblent eˆtre
le´ge`rement plus e´leve´es que les noˆtres. Nous avons e´galement e´tudie´ la densite´ volumique de dislocations
en nombre, ainsi que la proportion d’atomes HC dans la boite (caracte´ristique des de´fauts d’empilement).
Ces deux autres courbes contiennent sensiblement les meˆmes informations que la figure IV.11 et ne sont
pas montre´es dans ce manuscrit. Il est difficile d’e´valuer avec pre´cision la de´formation a` laquelle il y a
un changement de pente sur les courbes. Cependant, les de´formations et contraintes a` la limite e´lastique
estime´es semblent aller dans le sens de la figure IV.9 qui montre que σl augmente avec Dm. L’ensemble
des re´sultats pre´ce´dents tend a` montrer que la me´thode de de´termination de la contrainte a` la limite
n’est pas a` l’origine de la variation inattendue selon Dm.
Figure. IV.11 – Densite´ de dislocations en fonction de la de´formation en traction et en compression. La densite´
est calcule´e comme e´tant la longueur de ligne totale de toutes les dislocations divise´e par VAu. Celui-ci est approxime´
par le nombre d’atomes dans la boite multiplie´ par le volume atomique moyen (4.073/4) A˚3. La discontinuite´ a` 0 %
de la densite´ de dislocations de la mousse B2 est inexplique´e.
Nous nous sommes alors demande´s si ce comportement pourrait eˆtre explique´ par les faibles dimensions
des syste`mes induisant une statistique discutable. En effet, une petite boite contient peu de ligaments,
ce qui peut amplifier les inhomoge´ne´ite´s locales. Pour isoler l’effet de Dm sur σl nous avons construit 3
mode`les topologiquement et morphologiquement identiques. Pour ce faire, nous avons ge´ne´re´ un syste`me
d’Au-NP que nous avons ensuite re´plique´ et transforme´ par homothe´tie deux fois. Ainsi nous avons trois
syste`mes d’Au-NP qui sont topologiquement et morphologiquement e´quivalents, et qui contiennent le
meˆme nombre de ligaments, mais de Dm diffe´rents (figure IV.12).
Nous avons ensuite de´forme´ ces trois structures avec le potentiel EAM. σl en traction et en compression
est repre´sente´ en fonction de Dm sur la figure IV.13. Malgre´ la gamme restreinte de diame`tres, on voit une
augmentation (diminution) de σl aux petits diame`tres en traction (compression). L’asyme´trie tension-
compression est discute´e dans le paragraphe suivant. On remarque e´galement que la gamme de contraintes
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Figure. IV.12 – Visualisation des trois syste`mes homothe´tiques. Le syste`me initial est a` gauche.
Figure. IV.13 – Evolution de la contrainte a` la limite e´lastique en fonction du diame`tre moyen pour trois
syste`mes topologiquement e´quivalents, en traction et en compression.
de´termine´es pour les syste`mes homothe´tiques (140-160 MPa en traction et 110-120 MPa en compression)
est plus faible que pour les syste`mes A et B (170-225 MPa en traction et 75-125 MPa en compression).
Cela peut eˆtre explique´ par le fait que les gammes de diame`tres sont le´ge`rement diffe´rentes. A ce stade,
nous avons donc deux re´sultats contradictoires : ceux de la figure IV.9 et ceux de la figure IV.13. La mise
en paralle`le de ces derniers permet d’affirmer que la topologie et la morphologie des ligaments ont une
grande influence sur les valeurs de σl. Il serait inte´ressant par la suite d’approfondir ces re´flexions en faisant
quelques analyses supple´mentaires comme par exemple : 1. faire une e´tude similaire a` celle effectue´e avec
les mousses B mais avec une taille de boite plus importante. 2. Construire plusieurs syste`mes e´quivalents
aux mousses B et moyenner les valeurs de σl pour ve´rifier l’effet statistique. Ces deux premie`res analyses
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devraient fournir des re´sultats similaires a` la figure IV.13. 3. Quantifier ligament par ligament l’influence
de sa structure (diame`tre, orientation, courbure...) sur sa contrainte a` la limite e´lastique.
Asyme´trie traction-compression On voit sur les figures IV.9 et IV.13 que les valeurs de σl sont
toutes plus e´leve´es en traction qu’en compression, pour un meˆme syste`me. Les contraintes de sur-
face peuvent expliquer une telle asyme´trie. En effet, comme nous l’avons mentionne´ dans les chapitres
pre´ce´dents, aux petits diame`tres, le ratio surface/volume est tel que les contraintes de surfaces ne sont
plus ne´gligeables par rapport aux contraintes du volume. Pour l’or les surfaces sont en tension. Pour
que la structure soit a` l’e´quilibre cela implique que le volume est en compression. Ceci rend plus difficile
la nucle´ation des dislocations en traction et plus facile en compression (puisque les atomes du volume
sont de´ja` en compression pour ε = 0). De plus, plus le diame`tre est petit, plus l’effet des surfaces est
important ce qui explique pourquoi la contrainte diminue en compression et augmente en traction. La
figure IV.11 va aussi dans le sens de ce raisonnement puisqu’on voit que le point de rupture des courbes
en compression est situe´ a` plus faible de´formation qu’en traction.
IV.4.2 Coefficient de Poisson plastique
Figure. IV.14 – Evolution du coefficient de Poisson plastique en fonction de la de´formation axiale nominale en
traction et en compression pour les syste`mes A et B.
La figure IV.14 repre´sente l’e´volution du coefficient de Poisson plastique νp en fonction de la
de´formation en traction et en compression. Rappelons que c’est l’oppose´ de la de´rive´e de la fonction
t(a). En traction, on remarque premie`rement une corre´lation assez nette entre les courbes νp- et σ-
. En effet, les variations et les positions relatives de chaque courbe νp- correspondent assez bien aux
variations et aux positions relatives de chaque courbe σ-. En particulier, on voit que νp est a` peu pre`s
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constant aux faibles de´formations (< 10 %) et diminue de`s lors que la contrainte maximale est atteinte.
Les courbes (sauf celles de A1 et B1) sont en accord partiel avec Briot et al. [72] qui montrent que νp reste
constant pendant que la contrainte augmente jusqu’a` sa valeur maximale. On voit e´galement que pour
la plupart des mousses, νp devient ne´gatif pendant la fracture. Cela indique que pendant la rupture des
ligaments individuels, il y a une certaine quantite´ d’e´nergie e´lastique ou plastique qui est relache´e, per-
mettant aux coˆte´s late´raux de la boite de s’expandre. Puis l’expansion late´rale se fait de moins en moins
vite (νp augmente) jusqu’a` la fracture totale de la structure, correspondant a` un coefficient de Poisson
nul. L’augmentation de νp jusqu’a` 0 coincide avec l’inversion de courbure des courbes σ −  proche de la
fracture.
En compression, il existe e´galement une corre´lation entre les courbes νp- et σ-. En effet, on voit
que dans le re´gime d’e´coulement, le coefficient de Poisson diminue puis dans le re´gime de densification
il augmente. Une explication possible est qu’a` partir du re´gime de densification les ligaments se joignent
(cf section IV.4.3.2) et exercent ainsi une pression les uns sur les autres. Cela a pour effet d’augmenter
le nombre d’interactions axiales entre ligaments, ce qui accroit le nombre de ligaments qui ”ressentent”
l’effet Poisson, et aussi le coefficient de Poisson global. Dans l’e´tude de Lu¨hrs et al. [80], on retrouve
e´galement cette corre´lation mais de fac¸on moins marque´e.
IV.4.3 Me´canismes de de´formation
Dans cette section nous nous interessons aux me´canismes de de´formation des mousses en traction puis
en compression. De fac¸on commune a` la traction et a` la compression, nous avons analyse´ les me´canismes
de de´formation des ligaments individuels, la nature et les me´canismes de propagation des dislocations
ou encore l’orientation moyenne des ligaments au cours de la de´formation. Nous nous sommes e´galement
interesse´s a` la fac¸on dont les ligaments interagissent entre eux au cours de la de´formation. Cela concerne
la localisation de la fracture en traction et la transition e´coulement-densification en compression.
IV.4.3.1 Traction
De´formation des ligaments Commenc¸ons par analyser la chronologie des e´ve`nements concernant les
ligaments. Cette taˆche est ardue pour deux raisons : premie`rement, meˆme en optimisant l’espace de sto-
ckage dont nous disposons, nous sommes contraints de ne sauvegarder la configuration des mousses
que tous les 0.5 % de de´formation globale. Deuxie`mement, la complexite´ intrinse`que des syste`mes
ne´cessite d’avoir des yeux re´sistants a` toute e´preuve. Nous avons ne´anmoins re´ussi a` obtenir des re´sultats
inte´ressants sans avoir besoin de consulter l’ophtalmologiste. Parmi les ligaments analyse´s, nous avons
identifie´ une suite d’e´ve`nements typique.
Nous avons identifie´ dans la mousse A1 un ligament dont la de´formation re´sume cette se´quence
d’e´ve`nements (figure IV.15). On voit sur cette figure que dans un premier temps le glissement est active´
dans un seul plan {111} (figure IV.15(b)). Toutes les dislocations parfaites dissocie´es (Shockley) respon-
sables de ce glissement sont nucle´e´es et propage´es entre 8 et 9 % de de´formation globale au niveau le plus
fin du ligament. Cela rappelle la deuxie`me partie de la de´formation du nanofil d’or e´tudie´e dans le cha-
pitre 2. Ensuite, d’autres syste`mes de glissement sont active´s (toujours des plans {111}) ce qui conduit a`
une striction progressive et de´localise´e du ligament (figure IV.15(c)). Enfin, lorsque le diame`tre a atteint
une certaine valeur, une striction un peu particulie`re a lieu (figure IV.15(d)). Celle-ci est le re´sultat d’une
succession de glissements de plans menant une vibration importante du ligament et facilitant la diffusion
en surface des atomes jusqu’a` la formation d’une chaine monoatomique. Nous discutons plus en de´tail
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Figure. IV.15 – De´formation d’un ligament de la mousse A1. Les atomes jaune, rouge et blanc sont les atomes d’or
dans un empilement CFC, les atomes dans un empilement HC et les atomes de surface ou amorphe, respectivement.
Les cercles violets re´sument l’historique des me´canismes de de´formation : 1. Cisaillement du ligament par glissements
successifs d’un unique plan 2. Striction du ligament par glissement de plusieurs plans, dans plusieurs syste`mes de
glissement et 3. Striction-vibration. Les de´formations donne´es sur cette figure sont propres a` ce ligament.
ce me´canisme particulier dans la section IV.5.2. Il est e´galement observe´ dans les travaux de simulation
atomistique de Sun et al. [112] sans eˆtre explique´.
Nous avons e´galement identifie´ des ligaments dont la de´formation se fait uniquement par glissement
localise´ puis par striction-vibration (figure IV.16). Une analyse des dislocations effectue´e dans le ligament
de la figure IV.16 confirme le re´sultat visuel que les dislocations parfaites dissocie´es (en partielles de
Shockley) sont propage´es au milieu du ligament (figure IV.17). Pendant la de´formation plastique du
ligament il y a toujours au moins quatre ou cinq dislocations stocke´es ou se propageant dans le plan de
glissement (figure IV.17).
Enfin, nous avons identifie´ des ligaments dont la de´formation plastique se fait presque uniquement par
striction-vibration (figure IV.18). Presque tous les ligaments de la mousse B1 sont de´forme´s de la sorte.
Cette figure montre que dans un premier temps, deux ou trois dislocations sont nucle´e´es et propage´es
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Figure. IV.16 – Me´canismes de de´formation d’un ligament typique de la mousse A2. Les de´formations donne´es
sur cette figure sont propres a` ce ligament.
dans le ligament et aux jonctions. Cela a pour effet d’amincir et de re´orienter le´ge`rement le ligament
(figure IV.18(a-c)). Puis le ligament est de´forme´ par striction-vibration apre`s peu de de´formation, ce
qui facilite l’orientation du ligament et son amincissement. L’orientation des ligaments au cours de la
de´formation est analyse´e en page 100.
Pour conclure sur les me´canismes de de´formation des ligaments, nous avons vu que tous les ligaments
sont de´forme´s soit par la se´quence glissement localise´ → striction de´localise´e puis striction-vibration, soit
par la se´quence glissement localise´→ striction-vibration, soit par striction-vibration. Nous pensons que ces
me´canismes de´pendent fortement du diame`tre et de la longueur des ligaments individuels. En effet, meˆme
si nous n’avons pas pu effectuer d’analyses quantitatives, les figures que nous avons montre´es illustrent
bien l’impression que nous avons apre`s avoir analyse´ l’ensemble des ligaments rompus. Pour les ligaments
longs et e´pais (figure IV.15), la probabilite´ d’activer plusieurs plans de glissements est e´leve´e. Ainsi, le
glissement localise´ est souvent suivi de glissements dans d’autres plans. Pour les ligaments de diame`tres
interme´diaires (figure IV.16), l’avalanche de dislocations responsable du premier glissement localise´ est
suffisante pour re´duire le diame`tre local du ligament jusqu’a` initier la striction-vibration. Enfin, pour les
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Figure. IV.17 – Activite´ des dislocations dans un ligament de la mousse A2. Le ligament est repre´sente´ par
un meshage semi-transparent de la surface. Les dislocations partielles de Shockley, parfaites et stair-rod sont
repre´sente´es en vert, rouge et rose, respectivement. Les fle`ches rouges sont coline´aires avec les vecteurs de Burgers
de chaque dislocation. L’axe de traction est vertical.
plus petits diame`tres, typiquement infe´rieurs a` ≈ 3 nm (figure IV.18), les quelques glissements de plans
perturbent rapidement la stablite´ cristalline des ligaments, d’ou` la striction-vibration. C’est pourquoi dans
la mousse A1 (Dm e´leve´ et faible ρ - donc ligaments longs d’apre`s le crite`re de percolation mentionne´
dans le chapitre 3 -) il nous semble retrouver le me´canisme en trois e´tapes plus souvent que dans les
autres mousses, et dans la mousse B1 (faible Dm et ρ e´leve´) nous n’observons presque que des ligaments
qui se de´forment par striction-vibration.
Dislocations Tous les syste`mes contiennent initialement quelques dislocations (partielles de Shock-
ley et parfois dislocations stair-rod) qui sont nucle´e´es pendant la relaxation des structures. Pendant la
de´formation, les dislocations (essentiellement des parfaites dissocie´es en partielles de Shockley) sont le
plus souvent nucle´e´es au niveau des endroits fins des ligaments, c’est a` dire en leur milieu. Plusieurs
e´tudes expe´rimentales [65, 113] et en simulation [111] montrent que les dislocations sont effectivement
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Figure. IV.18 – Me´canismes de de´formation d’un ligament typique de la mousse B1. Les atomes jaune, rouge
et blanc sont les atomes d’or dans un empilement CFC, les atomes dans un empilement HC et les atomes de
surface ou amorphe, respectivement. Nous avons volontairement re´duit le rayon de la repre´sentation des atomes
pour visualiser les empilements HC. Les de´formations donne´es sur cette figure sont propres a` ce ligament.
nucle´e´es et propage´es au milieu des ligaments. Balk et al. [65] expliquent que les noeuds (plus e´pais
que les ligaments, par de´finition) concentrent les contraintes au niveau des ligaments ce qui favorise la
nucle´ation de dislocations. Sun et al. [112] montrent que les premie`res dislocations sont pre´fe´rentiellement
nucle´e´es a` la frontie`re noeuds-ligaments alors qu’a` plus haute de´formation, elles le sont au milieu des li-
gaments. Les syste`mes de glissements des Shockley (parfaites dissocie´es et partielles) et des parfaites sont
de types <112> {111} et <110>{111}, respectivement, ce qui correspond aux dislocations habituellement
observe´es lors de la de´formation d’un mate´riau CFC comme l’or.
Pour toutes les mousses A et B nous avons trace´ l’e´volution de la densite´ volumique de dislocations
en fonction de la de´formation nominale (figure IV.19). Le volume pris en compte est celui de la phase de
matie`re.
Il est difficile d’e´tablir des conclusions ge´ne´rales sur l’influence des proprie´te´s structurales (ρ et Dm)
sur l’e´volution de la densite´ de dislocations au cours de la de´formation. En revanche, cette figure montre
plusieurs re´sultats inte´ressants. Premie`rement, on constate qu’a` la fracture des mousses (a` la fin de chaque
courbe) les densite´s de dislocations sont non nulles, ce qui indique une activite´ plastique en dehors du plan
de la fracture. Ceci est particulie`rement vrai pour la mousse B1 pour laquelle Dm est ≈ 2 fois plus petit
que les autres mousses. Cela confirme l’ide´e que le diame`tre a une grande influence sur l’activite´ plastique
des ligaments. Encore une fois, la gamme de diame`tres utilise´s est trop petite pour de´crire une tendance
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Figure. IV.19 – Densite´ de dislocations en fonction de la de´formation nominale. La densite´ est calcule´e comme
e´tant la longueur de ligne totale de toutes les dislocations divise´e par VAu. Celui-ci est approxime´ par le nombre
d’atomes dans la boite multiplie´ par le volume atomique moyen (4.073/4) A˚3.
Figure. IV.20 – Visualisation des lignes de dislocations des mousses B1 (a` gauche) et B3 (a` droite) avant et apre`s
la fracture. Les dislocations partielles de Shockley, les parfaites, les stair-rod, les Hirth, les Franck et les glissements
non identifie´s sont repre´sente´es en vert, bleu fonce´, rose, jaune, bleu ciel et blanc, respectivement.
pre´cise. En comple´ment, pour illustrer la diffe´rence d’activite´ plastique dans les mousses B1 et B3 nous
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avons repre´sente´ sur la figure IV.20 les lignes de dislocations pre´sentes dans ces mousses dans leurs e´tats
initiaux et fracture´s. Deuxie`mement, on remarque que les maxima de densite´ de dislocations sont compris
entre ≈ 14 et 20 % de de´formation globale alors que les maxima de contrainte (page 79) sont compris
entre ≈ 5 et 10 % de de´formation globale. Pour de´tailler le sce´nario probable expliquant ce re´sultat,
prenons l’exemple de la mousse A2, meˆme s’il est appliquable a` quasiment toutes les autres mousses. Sur
la courbe contrainte-de´formation (figure IV.2, page 79) on voit qu’apre`s la de´formation a` la contrainte
maximale il y a deux pentes diffe´rentes. La premie`re, entre  ≈ 7.5 (maximum de contrainte) et  ≈ 12.5 %
(maximum de densite´ de dislocations) est plus faible que celle entre  ≈ 12.5 et  ≈ 20 %. Nous attribuons
la premie`re partie de la chute de contrainte au fait que les ligaments sont suffisamment de´forme´s pour eˆtre
dans la phase de striction-vibration. En effet, pendant cette phase, la vibration importante de´stabilise les
ligaments et facilite la nucle´ation des dislocations. De plus, au vu des trajectoires de´sordonne´es des atomes
pendant cette phase, nous pensons que chaque dislocation augmente la tempe´rature locale, favorisant des
me´canismes thermiquement active´s comme la diffusion des atomes en surface. Dans le meˆme temps,
d’autres ligaments continuent a` eˆtre de´forme´s par nucle´ation et propagation de dislocations de fac¸on
classique ce qui continue d’augmenter la densite´ de dislocations. Pour  = 12.5 %, nous attribuons la
chute plus rapide de σ a` la rupture successive des ligaments. Cela est mis en e´vidence en page 104.
La densite´ de dislocations diminue apre`s ce niveau de de´formation puisqu’il y a de moins en moins
de ligaments de´forme´s plastiquement (puisque ceux qui se de´formaient plastiquement sont de´sormais
rompus).
Enfin, nous avons reporte´ dans le tableau IV.1 le de´tail du nombre de dislocations de chaque type
calcule´es par Ovito au niveau du pic de densite´ pour tous les syste`mes. Les proportions de dislocations
de chaque type est en bon accord avec les travaux de simulation de Ruestes et al. [71] qui montrent qu’en
nanoindentation a`  = 40 % les Shockley et les stair-rod comptent pour 75 % et 5 % de la longueur de
ligne totale, respectivement. Dou et al. [87] montrent expe´rimentalement que la plupart des dislocations
nucle´e´es sont des partielles de Shockley.
A1 A2 A3 B1 B2 B3
Parfaites 84 (12 %) 42 (7 %) 104 (9 %) 108 (5 %) 55 (7 %) 95 (8 %)
Shockley 519 (71 %) 433 (74 %) 847 (73 %) 1704 (78 %) 614 (74 %) 838 (70 %)
Stair-rod 47 (6 %) 69 (12 %) 117 (10 %) 164 (8 %) 110 (13 %) 132 (11 %)
Hirth 6 (1 %) 5 (1 %) 13 (1 %) 34 (2 %) 6 (1 %) 17 (1 %)
Franck 4 (1 %) 6 (1 %) 8 (1 %) 15 (1 %) 4 (1 %) 13 (1 %)
Inconnues 66 (9 %) 33 (6 %) 72 (6 %) 158 (7 %) 43 (5 %) 113 (9 %)
Total 726 588 1161 2185 832 1208
Tableau IV.1 – De´nombrement de chaque type de dislocation au pic de densite´ de la figure IV.19 des mousses A
et B.
Localisation de la fracture Comme observe´ expe´rimentalement [65, 84], la fracture en traction de
toutes les mousses que nous avons teste´es au cours de cette the`se est localise´e dans un plan (figure IV.21).
Nous nous sommes interesse´s a` comprendre les me´canismes a` l’origine de la localisation en nous posant
deux questions : pourquoi la de´formation se localise-t-elle dans un plan ? Peut-on pre´dire ou` la fracture va
se localiser ? Pour re´pondre a` ces questions, nous avons trace´ la distribution de matie`re (figure IV.22(a)) et
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Figure. IV.21 – Visualisation des mousses A et B a` la fracture. Tous les syste`mes ont e´te´ translate´s de sorte a`
ce que le plan de fracture soit au milieu de la boite.
la contrainte locale moyenne (figure IV.22(b)) dans des tranches paralle`les aux plans (x,y) en fonction de
la position dans la boite de simulation suivant la direction de traction zˆ a` plusieurs e´tats de de´formation
de la mousse A2. La figure IV.22(a) permet dans un premier temps de bien montrer la localisation de
la fracture. En effet, on voit qu’au cours de la de´formation, la quantite´ d’atomes de´nombre´s diminue
fortement autour de z ≈ 40-50 nm. Nous analyserons plus en de´tail cette figure apre`s avoir examine´
la figure IV.22(b), qui permet d’apporter des arguments nouveaux sur l’origine de la localisation de la
fracture.
Sur cette dernie`re, on voit que la contrainte est approximativement homoge`ne suivant zˆ jusqu’a` environ
12 % de de´formation. Comme mentionne´ pre´ce´demment et de´veloppe´ dans les paragraphes suivants,
ce niveau de de´formation correspond au de´but de la rupture des ligaments. On constate qu’il y a des
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Figure. IV.22 – (a) Re´partition de la matie`re et (b) e´volution de la contrainte locale suivant l’axe de traction zˆ
a` diffe´rents e´tats de de´formation de la mousse A2.
inhomoge´ne´ite´s locales mais le niveau moyen est centre´ sur 600 MPa (notons que les valeurs de contraintes
sont donne´es a` titre indicatif et ne sont pas exactes puisqu’elles sont calcule´es en prenant un volume
atomique constant e´gal a` 4.073/4 A˚3 malgre´ la pre´sence de nombreux atomes de surface). Entre 12 et
15 %, la moitie´ des ligaments rompent (cf section Influence du diame`tre des ligaments sur la de´formation a`
leur rupture ci-apre`s). Ce constat permet d’expliquer l’apparition du pic a` z ≈ 47 nm sur la figure IV.22(b)
apre`s 12 %. En effet, alors que tous les ligaments sont en moyenne tous autant contraints les uns que les
autres, lorsque le premier ligament casse, il libe`re la contrainte qu’il exerc¸ait sur les ligaments voisins dans
la direction zˆ. Ainsi, la contrainte globale diminue un peu dans les plans orthogonaux a` zˆ adjacents au plan
contenant le ligament rompu. En revanche, la contrainte dans le plan du ligament rompu reste constante
puisque les ligaments voisins coplanaires sont toujours en train de se de´former plastiquement donc a`
la contrainte d’e´coulement des ligaments individuels. Par conse´quent, il est de´sormais plus favorable de
nucle´er des e´ve`nements plastiques dans ce plan plutoˆt que dans les autres puisque la contrainte y est
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localement plus e´leve´e. Ainsi, de plus en plus de ligaments vont casser dans ce plan, accentuer les effets
de localisation et provoquer une re´action en chaine. Pour illustrer ces propos, la figure IV.23 montre
l’effet de la rupture des ligaments dans le plan de fracture sur un ligament dans un plan en dehors de la
fracture. Nous avons choisi un ligament de la mousse B1 car c’est dans ce syste`me que le phe´nome`ne est
le plus marque´, au moins visuellement. Entre 0 et ≈ 7 % (figures IV.23(a-b)), beaucoup de ligaments ont
e´te´ de´forme´s plastiquement. Le ligament d’inte´reˆt (cercle violet) s’e´loigne des zones contoure´es en noir,
proches de la fracture. Entre 7 et 26.5 % (figures IV.23(b-c)), la de´formation plastique s’est intensifie´e et a
engendre´e la striction (plus pre´cise´ment : glissement localise´ + striction-vibration) du ligament d’inte´reˆt.
Pendant ce temps, plusieurs ligaments ont rompu, ce qui a localise´ la plasticite´ et la fracture. A mesure
qu’on augmente la de´formation (figures IV.23(c-d)), la localisation de la plasticite´ et de la fracture induit
l’arreˆt de la de´formation dans les plans externes a` la fracture et permet aux ligaments (par exemple celui
encercle´ en violet) de retrouver une morphologie d’e´quilibre (contrainte quasi-nulle), puisqu’ils ne sont
plus retenus par les ligaments qui exerc¸aient une tension sur eux avant de rompre. Ce phe´nome`ne est
une illustration visuelle de la diminution de la contrainte dans les plans externes a` la fracture pendant la
fracture.
Afin de re´pondre a` la deuxie`me question que nous nous posons qui est de savoir si on peut pre´dire
la position du plan de fracture, on peut se re´fe´rer a` la distribution de quantite´ de matie`re en fonction
de la position dans la boite suivant zˆ et en fonction de la de´formation applique´e (figure IV.22(a)). On
voit qu’il existe des inhomoge´ne´ite´s locales dans la re´partition de quantite´ de matie`re au de´but de la
de´formation. A mesure que celle-ci augmente, on voit une zone de de´ple´tion qui s’intensifie au niveau
du pic de contrainte que nous venons de de´crire. Dans les zones de de´ple´tion il y a par de´finition moins
de ligaments. Ceux-ci sont donc moins nombreux a` se re´partir la charge, donc la contrainte locale est
plus e´leve´e. Cela est en bonne ade´quation avec la courbe de la figure IV.22(b). En effet, les creux de la
quantite´ de matie`re correspondent aux pics de contrainte. La contrainte e´tant plus e´leve´e, la plasticite´
y est ne´cessairement favorise´e, menant progressivement a` la fracture, ou` le nombre d’atomes de´nombre´
tend vers 0. A ce stade nous ne pouvons pas savoir si le seul argument de quantite´ de matie`re est suffisant
pour pre´dire la localisation de la fracture. En effet, si c’est le cas, la fracture devrait se localiser au niveau
du plus grand creux de matie`re. Or, la comparaison des figures IV.22(a) et (b) montre ce n’est pas le
cas. Cela dit, pour explorer finement l’influence de la quantite´ de matie`re locale sur la localisation de la
fracture, il faudrait e´tudier la distribution de matie`re en trois dimensions, et non seulement suivant l’axe
de traction. En effet, il se peut que la zone en volume la plus poreuse initialement ne soit pas situe´e au
niveau du minimum de quantite´ de matie`re moyenne dans des tranches orthogonales a` zˆ.
Meˆme si la distribution de matie`re est probablement un crite`re important pour de´terminer la position
de la fracture, nous pensons que l’orientation locale des ligaments peut contribuer a` faciliter ou non la
plasticite´, ainsi a` localiser la fracture. Par exemple, Sun et al. [112] montrent que les ligaments perpen-
diculaires a` l’axe de traction ne sont presque pas de´forme´s plastiquement. Dans notre cas, nous n’avons
pas vu de corre´lation particulie`re entre la de´formation des ligaments et leur orientation initiale. Cette ab-
sence de corre´lation a e´te´ constate´e lors des analyses qui ont mene´ aux re´sultats de la section Influence du
diame`tre des ligaments sur leur de´formation a` la rupture (page 103). Cependant, il serait inte´ressant par
la suite de faire une e´tude plus approfondie en ame´liorant la me´thode de de´termination de l’orientation
des ligaments individuels et en faisant une caracte´risation plus fine des me´canismes de de´formation des
ligaments individuels (de´formation individuelle jusqu’a` la rupture, vitesse de de´formation individuelle,
nature-nombre-localisation des dislocations...), au cas par cas. Aussi, il serait inte´ressant de quantifier
localement l’influence de l’e´paisseur, la courbure et l’e´tat de surface sur la position de la fracture.
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Figure. IV.23 – Zooms sur une partie de la mousse B1 illustrant la relaxation des contraintes dans les plans en
dehors du plan de fracture. Les figures a,b et c montrent un ligament (cercle violet) qui se de´forme plastiquement.
La figure d montre que la rupture des ligaments dans le plan de la fracture lui permet de retrouver une forme plus
stable. Les contours noirs sont des repe`res visuels. Le de´calage des bords de la boite de simulation ne vient pas
d’une erreur d’alignement des figures mais de l’effet Poisson.
Orientation des ligaments Une analyse permettant de caracte´riser un des me´canismes de de´formation
des ligaments consiste a` tracer l’angle moyen que font ceux-ci avec zˆ en fonction de la de´formation. Pour
calculer cet angle nous avons duplique´ une fois la boite suivant zˆ puis nous avons applique´ la me´thode de
squelettisation. Ayant acce`s aux coordonne´es des points extreˆmes de chaque segment du squelette, nous
avons pu calculer l’angle que fait chaque segment avec l’axe zˆ. Par souci de simplicite´, nous avons place´
tous les angles dans l’intervalle [0°-90°]. Ceux-ci sont ensuite moyenne´s et montre´s sur la figure IV.24 en
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Figure. IV.24 – Evolution de l’orientation moyenne des ligaments par rapport a` l’axe de traction zˆ en fonction
de la de´formation nominale pour les mousses A et B.
fonction de la de´formation. Une orientation moyenne de 0°, 45° et 90° correspond a` une distribution de
ligaments parfaitement aligne´s avec l’axe zˆ, ale´atoire et parfaitement perpendiculaire a` zˆ, respectivement.
Une analyse visuelle de la de´formation des ligaments montre que les ligaments proches et dans le plan de la
fracture s’orientent de fac¸on importante suivant zˆ alors que les ligaments en dehors du plan de la fracture
sont peu voire pas du tout aligne´s suivant zˆ au cours de la de´formation. La moyenne des orientations prend
en compte e´galement les ligaments en dehors du plan de la fracture. C’est pourquoi la variation montre´e
sur la figure IV.24 est faible. Ne´anmoins, on voit qu’au cours de la traction, les ligaments s’orientent
suivant zˆ jusqu’a` la rupture des premiers ligaments ( ≈ 12.5 % pour reprendre l’exemple A2). Apre`s
ce niveau de de´formation, la tendance ge´ne´rale est une augmentation de l’angle entre les segments et zˆ.
Cette augmentation, au premier abord surprenante est explique´e et sche´matise´e sur la figure IV.25. En
effet, on voit que dans un premier temps le ligament s’oriente dans l’axe de traction (figure IV.25(a-b)).
A mesure que le ligament se de´forme, on voit qu’il peut eˆtre repre´sente´ par trois parties distinctes dont
deux zones associe´es aux noeuds qui conservent leur orientation pendant la de´formation puisqu’il n’y a
pas de plasticite´, et la zone du milieu associe´e au ligament qui se de´forme plastiquement via glissement
et striction qui s’oriente presque parfaitement (θ = 0°) avec l’axe de traction (figure IV.25(c)). Enfin,
lorsque le ligament rompt, il ne reste plus que les deux zones nodales (figure IV.25(d)) ce qui fait varier
brutalement l’orientation locale vers l’orientation initiale. Ce me´canisme est ve´rifie´ pour la totalite´ ou
presque des ligaments qui rompent en traction pour tous les syste`mes. Notons tout de meˆme que le
de´salignement moyen post-rupture des ligaments est plus marque´ sur certaines mousses que sur d’autres
d’apre`s la figure IV.24. Il est judicieux de rappeler ici que la me´thode de squelettisation peine a` de´crire
de fac¸on fiable les ligaments individuels ce qui provoque des fluctuations importantes. Ces re´sultats sont
tout de meˆme pertinents et originaux puisqu’a` notre connaissance il n’existe pas encore d’e´tudes ayant
analyse´ l’orientation des ligaments de l’or nanoporeux.
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Figure. IV.25 – Visualisation de l’orientation d’un ligament de la mousse A2 a` diffe´rents e´tats de de´formation
au cours de la traction.
Influence du diame`tre des ligaments sur la de´formation a` leur rupture Afin de faire un lien
supple´mentaire entre les proprie´te´s locales des ligaments et les proprie´te´s structurales globales, nous
avons identifie´ chaque ligament responsable de la fracture du mate´riau et releve´ son diame`tre initial
ainsi que la de´formation globale a` laquelle il rompt. Ces caracte´risations sont difficiles a` faire au vu
de la complexite´ des structures. Nous avons ne´anmoins eu le temps de le faire pour les mousses A.
Apre`s ces analyses, nous avons se´rieusement envisage´ de prendre rendez-vous chez un ophtalmologiste.
Il serait e´galement inte´ressant de faire ces analyses pour les mousses B par la suite, puisqu’elles ont
pre´cise´mment e´te´ ge´ne´re´es pour e´tudier l’effet du diame`tre des ligaments. Pour de´terminer chaque point
nous proce´dons comme suit : avec l’outil d’analyse Ovito nous ouvrons dans un premier temps l’e´tat le
plus de´forme´ (totalement fracture´). Puis nous observons soigneusement l’e´volution du syste`me dans le
sens antichronologique de la de´formation. De`s lors que nous constatons la mise en contact de deux zones
des deux moitie´s se´pare´es, nous relevons le niveau de de´formation globale et nous marquons le ligament
pour ne pas le compter deux fois. Puisque nous avons impose´ d’e´crire les configurations atomiques tous
les 0.5 % pendant les simulations, nous estimons l’incertitude de la de´formation a` la rupture a` 0.5 %.
Nous re´pe´tons la proce´dure a` chaque fois qu’il y a contact entre les deux moitie´s. Lorsque nous arrivons
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a` l’e´tat non de´forme´ de la mousse, nous relevons le diame`tre des ligaments marque´s. Pour ce faire nous
calculons la distance entre deux atomes ”diame´tralement” oppose´s au milieu du ligament. Une difficulte´
dans l’estimation du diame`tre est que les ligaments ne sont pas cylindriques et l’e´paisseur peut varier
fortement suivant la direction qu’on choisit. Les dimensions du ligament le plus asyme´trique que nous
avons observe´ varient d’un facteur ≈ 2. En ge´ne´ral le facteur est plutoˆt compris entre 1 et 1.3. Nous
de´finissons alors le diame`tre comme e´tant la moyenne de la plus petite et la plus grande e´paisseur.
Figure. IV.26 – Relation entre le diame`tre initial des ligaments des mousses A et la de´formation globale a`
laquelle ils cassent.
Sur la figure IV.26 on voit que le diame`tre des ligaments a une grande influence sur la de´formation
a` laquelle ils rompent. Ce re´sultat est assez intuitif. En effet, plus le ligament est e´pais, plus il faut
d’e´ve`nements plastiques pour le rompre. Cela indique qu’il existe probablement une corre´lation forte
entre la fragilite´ du mate´riau et sa distribution de diame`tres. En effet, on peut s’attendre a` ce que plus la
distribution soit fine (faible e´cart-type), plus la mousse soit fragile puisque tous les ligaments casseraient
en meˆme temps. Cette interpre´tation va dans le sens des travaux de Badwe et al. [78] qui de´veloppent un
mode`le prenant en compte diffe´rents effets de taille (distribution de diame`tres et taille de l’e´chantillon)
pour expliquer la fragilite´ de l’Au-NP en traction. Par ailleurs, nous avons du mal a` expliquer pourquoi
les six points de la mousse A1 compris entre  = 40 % et  = 50 % sont si hauts. Il s’agit peut eˆtre
d’un simple effet de taille de la boite de simulation, qui en limitant le nombre de ligaments limite aussi
la statistique associe´e a` ce nuage de points. Mais l’explication peut aussi eˆtre de nature physique. En
effet, comme nous l’avons de´ja` mentionne´, en diminuant la densite´, les ligaments s’allongent. Ceux-ci
e´tant plus longs, il est plus probable de de´localiser la plasticite´ et donc d’augmenter la ductilite´ des
ligaments individuels. Autrement dit, il est possible que les mousses de faible densite´ soient globalement
plus ductiles que les mousses de grande densite´ (a` Dm et taille de l’e´chantillon constants). Toutefois les
courbes des mousses A2 et A3 ont l’air, au contraire, presque superpose´es.
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IV.4.3.2 Compression
En compression, les me´canismes de de´formation sont plus varie´s qu’en traction. Nous commencerons
donc par de´crire certains me´canismes qui semblent eˆtre re´currents, sans interpre´tation arreˆte´e sur l’in-
fluence des parame`tres structuraux comme Dm ou ρ. Nous montrerons e´galement d’autres me´canismes
identifie´s plusieurs fois mais moins fre´quents. Une analyse des dislocations sera pre´sente´e ainsi qu’une
discussion sur l’orientation des ligaments. Enfin, nous pre´senterons nos interpre´tations sur la transition
e´coulement-densification qui est commune a` toutes les mousses.
De´formation des ligaments La de´formation des ligaments se fait par glissement de plans a` la fois au
niveau des ligaments et dans les noeuds. Sans analyse quantitative nous avons l’impression que la plupart
des dislocations sont, au de´but de la de´formation, nucle´e´es au niveau des jonctions des ligaments et des
noeuds. Dans la litte´rature on trouve des e´tudes montrant que les dislocations sont nucle´e´es au niveau des
ligaments (simulation, compression) [71], au niveau des noeuds (expe´rimental, indentation) [87] et a` la fois
au niveau des noeuds et des ligaments (simulation, compression) [60]. A des de´formations importantes,
l’interaction entre les ligaments est plus complexe et les dislocations sont nucle´e´es un peu partout.
Figure. IV.27 – (a-d) De´formation d’un ligament de la mousse A1 en compression (axe vertical a` la figure). Les
atomes de surface ont e´te´ enleve´s pour mieux voir les de´fauts d’empilement. Les atomes d’or en empilement CFC
et les atomes d’or en empilement HC sont en jaune et rouge, respectivement.
Un exemple typique de la de´formation des ligaments est illustre´ sur la figure IV.27. Entre 0 et -
18 % (figures IV.27(a-b)), le ligament montre´ subit une force venant du ligament supe´rieur. Cela a pour
conse´quence de faire glisser un plan au niveau de la jonction a` gauche du ligament. A mesure que la
de´formation augmente (figures IV.27(b-c)), plusieurs plans glissent au niveau de cette meˆme jonction,
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Figure. IV.28 – (a) Partie de la mousse A1 a` l’e´tat initial. (b) De´fauts d’empilement cre´e´s par la compression.
(c) Visualisation de la meˆme partie de A1 sous un autre angle pour mieux voir la marche en fin de compression.
Les atomes d’or en empilement CFC, ceux en empilement HC et les atomes ”de surface” sont repre´sente´s en jaune,
rouge et blanc, respectivement. Les lignes bleues et noires ont e´te´ place´es pour se re´pe´rer dans l’espace. La ligne
noire suit le contour de la marche cre´e´e par maclage.
au milieu du ligament et au niveau de la jonction a` droite. Cela a pour conse´quence de re´orienter le
ligament perpendiculairement a` l’axe de compression (et meˆme au dela`). Nous discutons de l’orientation
des ligaments dans le paragraphe Orientation des ligaments page 110. Puis, entre -31 % et -40 % (fi-
gures IV.27(c-d)), le ligament en question et son voisin du dessus fusionnent. Nous associons ce me´canisme
a` la transition e´coulement-densification de´taille´e dans le paragraphe Transition e´coulement-densification
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a` la page 111.
Figure. IV.29 – De´formation d’un ligament de la mousse A1. Les atomes en empilement CFC, HC et ”autres”
sont repre´sente´s en jaune, rouge et blanc, respectivement.
Un autre exemple typique de de´formation est montre´ sur la figure IV.28. Sur cette figure, on voit
le glissement d’un plan au travers de plusieurs ligaments et noeuds. Trois ou quatre glissements ont
lieu entre 0 et -40 % menant a` la formation d’une macle. Le maclage est e´galement un me´canisme de
de´formation re´current, a` la fois au niveau des noeuds et des ligaments. Il est inte´ressant de noter que la
zone que nous avons isole´e n’est que peu de´forme´e alors que ε est e´gal a` -40 %. Sun et al. [58] montre
e´galement la propagation de dislocations partielles de Shockley au sein des noeuds, ou` celles-ci peuvent
interagir.
Nous avons e´galement observe´ des me´canismes moins fre´quents mais caracte´ristiques. Par exemple,
nous avons analyse´ le comportement du meˆme ligament montre´ en figure IV.15. Ce ligament est de´forme´
par nucle´ation et propagation de dislocations dans un plan unique au niveau de la jonction supe´rieure
(figure IV.29). Ce me´canisme est initie´ pour plusieurs autres ligaments et dans les autres mousses mais est
souvent arreˆte´ apre`s un certain niveau de de´formation par son environnement local ou suivi par d’autres
me´canismes de de´formation avant le cisaillement complet.
107
Chapitre IV. Caracte´risation me´canique de syste`mes d’or nanoporeux
Figure. IV.30 – Glissement d’un ligament sur un noeud. Les fle`ches bleues indiquent la direction de propagation
des dislocations. Le cercle violet indique le point de contact entre le ligament se de´formant et le ligament voisin.
Un deuxie`me exemple de glissement localise´ dans un plan est montre´ sur la figure IV.30. Sur cette
figure on voit un long ligament de la mousse A2 dont la forme et l’orientation rappelle le ligament
de la mousse A1 montre´ sur la figure pre´ce´dente (IV.29). Les me´canismes de plasticite´ sont similaires
dans le sens ou` presque un seul syste`me de glissement est active´ au niveau de la jonction infe´rieure.
Le glissement s’effectue par propagation de partielles de Shockley (glissements simples et maclage) et
parfaites dissocie´es. La diffe´rence avec le cas pre´ce´dent est que l’extre´mite´ du plan atomique qui a glisse´
n’est pas ”dans le vide” comme pour le ligament pre´ce´dent mais glisse le long du noeud qui est convexe.
Pour le ligament pre´ce´dent, le ligament glisse aussi le long du noeud mais celui-ci est concave ce qui
provoque un de´crochement. Apre`s un certain niveau de de´formation, le ligament prend appui sur le
ligament voisin ce qui active le glissement des plans dans la jonction supe´rieure. Nous ne montrons pas
le reste de la de´formation de ce ligament puisqu’elle ne pre´sente pas de particularite´. Au vu du rapport
d’aspect de ce ligament, nous nous attendions a` ce qu’il flambe mais ce n’est pas le cas. De plus amples
investigations sont ne´cessaires par la suite pour s’assurer de l’absence totale de flambage dans nos syste`mes
et l’expliquer. Par exemple, on pourrait analyser plus finement les liens entre la courbure des ligaments et
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leurs me´canismes de de´formation. En effet, on peut faire une vague analogie avec l’architecture du muse´e
Guggenheim de Bilbao ou avec les chemine´es de refroidissement des centrales nucle´aires, dont la surface
hyperbolo¨ıdale est calcule´e comme e´tant la plus stable par les inge´nieurs et mathe´maticiens. Notons que
dans la litte´rature aucune e´tude expe´rimentale ou en simulation ne fait e´tat, a` notre connaissance, de
flambage des ligaments lors de la compression ou l’indentation de l’or nanoporeux.
Figure. IV.31 – Densite´ de dislocations en fonction de la de´formation pour les mousses A et B. La densite´
est calcule´e comme e´tant la longueur de ligne totale de tous les types de dislocations divise´e par le volume de la
phase d’or. Celui-ci est approxime´ par le nombre d’atomes dans la boite multiplie´ par le volume atomique moyen
(4.073/4).
Dislocations Pour avoir dans un premier temps une vue d’ensemble de l’activite´ des dislocations, nous
avons trace´ la densite´ volumique de dislocations en fonction de la de´formation en compression pour les six
mousses A et B (figure IV.31). On retrouve que la densite´ de dislocations dans la mousse A1 est la plus
faible et celle de la mousse B1 est la plus e´leve´e. Cela montre que la structure a plus d’influence que le
mode de de´formation (traction/compression) sur l’activite´ des dislocations. La corre´lation avec les courbes
contrainte-de´formation n’est pas aussi e´vidente que pour la traction (page 81). En effet, en traction
nous avons re´ussi a` mettre en relation les variations des courbes contrainte-de´formation, des densite´s de
dislocations et les me´canismes de de´formation. En compression, la densite´ de dislocations semble varier
de fac¸on uniforme alors que les courbes contrainte-de´formation pre´sentent un changement de courbure.
Cela laisse penser que l’interaction entre les dislocations est un facteur important de durcissement.
Nous n’avons pas quantifie´ aussi pre´cise´mment qu’en traction le nombre de dislocations de chaque
type dans la structure mais une analyse sur quelques structures ne semble pas indiquer de diffe´rence ma-
jeure. En effet, les dislocations observe´es sont principalement des partielles de Shockley, ou des parfaites
109
Chapitre IV. Caracte´risation me´canique de syste`mes d’or nanoporeux
dissocie´es qui glissent dans des plans {111}. Nous voyons e´galement une quantite´ non ne´gligeable de
dislocations stair-rod, connues pour contribuer au durcissement des mate´riaux [114]. En effet ces disloca-
tions sont sessiles et constituent un obstacle pour la propagation des dislocations. Ceci est en bon accord
avec les travaux de Ruestes et al. [71] qui montrent que leurs structures d’or nanoporeux contiennent des
stair-rod. Ils obtiennent e´galement que des verrous de Lomer-Cottrell comptent pour 5 % de la longueur
de ligne totale des dislocations. Le verrou de Lomer-Cottrell e´tant une interaction particulie`re entre une
stair-rod et deux Shockley [8], l’outil d’analyse de dislocations que nous utilisons ne permet pas de les
identifier. Ainsi, un travail important d’analyse a` l’oeil nu ou de programmation est ne´cessaire pour
quantifier la proportion de verrous de Lomer-Cottrell.
Figure. IV.32 – Evolution de l’orientation moyenne des ligaments (segments) en fonction de la de´formation en
compression, pour les mousses A et B.
Orientation des ligaments Pour investiguer l’orientation des ligaments au cours de la de´formation,
nous avons applique´ la me´thode de´crite pour la traction aux syste`mes d’Au-NP en compression. Les
re´sultats sont montre´s sur la figure IV.32. Hormis pour la mousse B1, la tendance ge´ne´rale est une
augmentation de l’angle moyen des ligaments par rapport a` l’axe de compression. Cela est cohe´rent avec
les analyses que nous avons faites des me´canismes de de´formation dans le paragraphe pre´ce´dent. Le
comportement particulier de la courbe B1 peut eˆtre explique´ par les arguments qui suivent. Nous avons
vu qu’apre`s un certain niveau de de´formation, les ligaments interagissent entre eux et fusionnent (nous
de´taillons ce point dans le paragraphe suivant Transition e´coulement-densification). Les ligaments de la
mousse B1, e´tant se´pare´s par de petit pores, fusionnent assez toˆt pendant la de´formation. De`s lors que
les ligaments fusionnent, le concept de ligament perd peu a` peu son sens. Cela, combine´ au fait que les
courbes contiennent des fluctuations importantes pose des questions sur la signification de cette courbe.
110
IV.4 Proprie´te´s plastiques
Enfin, la le´ge`re de´croissance de l’orientation moyenne pour la mousse A2 dans les 20 premiers % de
de´formation est surprenante. Elle est peut-eˆtre associe´e aux me´canismes que nous avons de´crit sur les
figures IV.29 et IV.30. Notons e´galement que les variations d’orientation sont plus faibles en compression
(≈ 3°) qu’en traction (≈ 10°).
Figure. IV.33 – Evolution de la densite´ relative des mousses A et B en fonction de la de´formation.
Transition e´coulement-densification La transition entre e´coulement et densification est difficile-
ment perceptible sur nos courbes contrainte-de´formation (page 81). Nous pensons que la de´formation
correspondant a` la transition est identife´e quand la courbure (de´rive´e seconde) de la courbe σ−  change
de signe. En effet, ce changement de signe indique un changement dans la nature du durcissement,
qui s’acce´le`re. Ce durcissement acce´le´re´ peut eˆtre explique´ par deux approches. Une premie`re approche
consiste a` conside´rer qu’en appliquant une de´formation en compression, la mousse se densifie. Or il est
admis que la re´sistance me´canique est relie´e a` la densite´. On s’attend donc a` voir une corre´lation entre la
contrainte et la densite´ au cours de la de´formation. Pour ve´rifier cela, nous avons trace´ la densite´ relative
en fonction de la de´formation (figure IV.33). L’e´volution de la densite´ pendant la compression est tout a`
fait en accord avec l’e´tude par simulations de Ruestes et al. [71]. Cependant, nous nous attendions a` voir
une discontinuite´ dans les variations de la densite´ au niveau de la de´formation de transition. Cet aspect
est probablement plus complexe et ne´cessite de plus amples investigations. En particulier, il faudrait
analyser l’e´volution de la densite´ suivant les trois directions de l’espace et e´tablir une corre´lation avec
l’effet Poisson, lui-meˆme non trivial dans ce contexte.
La deuxie`me approche est semblable a` ce que proposent Gibson et Ashby dans leur ouvrage sur les
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Figure. IV.34 – Deux coupes de la mousse A2 a` -59 % de de´formation apre`s une relaxation en tempe´rature et
une minimisation d’e´nergie. Les fle`ches noires pointent les joints de grains.
mate´riaux cellulaires [85]. Ceux-ci proposent qu’avant la transition, les ligaments sont de´forme´s de sorte
a` combler les porosite´s via diffe´rents me´canismes plastiques. De`s lors que les pores se sont effondre´s,
les ligaments s’opposent les uns aux autres ce qui augmente drastiquement la contrainte a` appliquer
pour poursuivre la de´formation. Les auteurs ont re´alise´ leurs travaux the´oriques sur des cas mode`les de
mate´riaux cellulaires macroscopiques a` pores ouverts et e´voquent des me´canismes que nous ne voyons
pas dans nos structures, comme le flambage des ligaments pendant le re´gime d’e´coulement. Cependant
nous constatons effectivement qu’il y a deux phases : une phase d’effondrement des pores puis une phase
d’interaction inter-ligaments. Notons quand meˆme que ces deux re´gimes ne sont pas parfaitement se´pare´s.
En effet, de`s lors qu’un pore est effondre´, il est plus facile de poursuivre la de´formation par effondrement
du pore voisin, plutoˆt qu’en nucle´ant des e´ve`nements plastiques a` la jonction nouvelle des deux ligaments.
Il est difficile de quantifier la de´formation a` la transition entre les deux me´canismes donc de ve´rifier si
elle correspond au changement de courbure des courbes contrainte-de´formation. Cependant, ces re´sultats
sont plutoˆt en bon accord avec les me´canismes pre´dits et de´crits par Gibson et Ashby.
Pour illustrer ces propos, nous proposons une vue globale des structures A2 et B1 en compression,
apre`s l’effondrement de plusieurs pores. La mousse A2 est un bon exemple de ce qui se passe pour la
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plupart des mousses (figure IV.34). La structure montre´e est a` -59 % de de´formation apre`s une relaxation
a` 300 K pendant 620 ps en laissant libres les trois directions principales (NPT) de sorte a` atteindre
une pression interne quasi nulle. Puis une minimisation d’e´nergie (gradient conjugue´) de 1000 pas a
e´te´ effectue´e. Notons que cette relaxation n’a eu presque aucun effet sur les dimensions de la boite de
simulation, indiquant l’irre´versibilite´ marque´e de la de´formation et l’interaction probablement forte des
dislocations au sein de la matie`re. Sur cette figure on distingue des zones ou` les ligaments ont fusionne´ pour
former une phase parfaitement CFC mais e´galement d’autres zones ou` la mise en contact des ligaments
a cre´e´ des joints de grains. La de´sorientation cristallographique des ligaments qui se sont joints peut
provenir du maclage qui est important en compression. Toutes les autres mousses sauf B1 pre´sentent des
me´canismes similaires. La structure de la mousse B1 en compression est plus atypique dans le sens ou`
l’on ne voit presque pas de joints de grains comme le montre la figure IV.35. Sur cette figure nous avons
contoure´ l’intersection de certains ligaments avec la boite de simulation (a` gauche) et la re´gion ”percole´e”
CFC qui re´sulte de la fusion de ces ligaments au cours de la de´formation. Notons bien que lorsque l’on
parle de re´gion CFC, nous ne parlons que des zones de contact des ligaments. Il est e´vident que des de´fauts
d’empilement (rouge) sont cre´e´s au cours de la de´formation au sein de la matie`re. L’absence de joints de
grains est probablement explique´e par le petit diame`tre des pores et la densite´ e´leve´e. En effet, moins
d’e´ve`nements plastiques sont ne´cessaires pour les faire s’effondrer, en comparaison aux autres structures
e´tudie´es. Or, ce sont les e´ve`nements plastiques qui sont responsables de la re´orientation des ligaments.
Ce me´canisme est en bon accord avec une e´tude expe´rimentale qui montre qu’en compactant l’Au-NP on
peut obtenir de l’or massif nanocristallin dont la taille des grains est infe´rieure a` 50 nm [115].
Figure. IV.35 – Illustration de la fusion des ligaments dans la mousse B1. Les atomes d’or CFC, HC et de
”surface” sont respectivement repre´sente´s en jaune, rouge et blanc. Les contours noirs entourent les ligaments qui
”fusionnent” a` l’intersection avec la boite de simulation.
Pour conclure sur la transition e´coulement-densification, les re´sultats de nos simulations montrent
un bon accord avec la litte´rature, que ce soit les e´tudes the´oriques de Gibson-Ashby, ou des travaux
expe´rimentaux ou de simulation. En effet, la de´formation commence par l’effondrement des pores,
e´tablissant un contact entre les ligaments ce qui est associe´ a` la transition. Le contact entre deux li-
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gaments peut former une phase homoge`ne CFC ou cre´er un joint de grains, et contribue dans les deux
cas (mais surtout le deuxie`me) au durcissement important du mate´riau.
IV.5 Discussions
IV.5.1 Relaxation des structures
Comme nous l’avons vu dans le chapitre 3, apre`s la relaxation des structures, le volume est faiblement
re´duit en comparaison a` certaines e´tudes expe´rimentales. Cette faible re´duction de volume est surpre-
nante e´tant donne´ les e´paisseurs des ligaments que nous mode´lisons (entre 1 et 10 nm). En effet, de si
petits diame`tres peuvent engendrer des contraintes de surface suffisantes pour faire s’effondrer sur elles-
meˆme spontane´ment certaines structures nanofilaires [116]. Dans le chapitre 3 nous avons conclu que
l’encheveˆtrement des ligaments confe`re a` la structure une bonne stabilite´ expliquant pourquoi celle-ci ne
s’effondre pas sur elle-meˆme. Cette stabilite´ qui est au demeurant un des avantages des structures na-
noporeuses devient un inconve´nient pour nos simulations : une mauvaise relaxation inter-ligaments peut
mener a` des erreurs d’interpre´tation sur les me´canismes de de´formation. En effet, la cle´ pour comprendre
les me´canismes de de´formation globale de l’Au-NP semble re´sider dans la compre´hension des interactions
entre les ligaments. Si la contrainte entre ceux-ci est mal re´partie, cela peut influencer la nucle´ation
d’e´ve`nements plastiques, ou meˆme l’empeˆcher.
Une mauvaise relaxation inter-ligaments peut aussi amplifier l’asyme´trie constate´e entre la traction
et la compression. En effet, les contraintes de surfaces font que la surface est en tension et le volume en
compression. Si les contraintes sont mal relaxe´es, cela peut ralentir l’homoge´ne´isation des contraintes au
sein du ligament et amplifier ainsi l’asyme´trie traction-compression.
Ne´anmoins, les re´sultats de nos simulations de l’Au-NP en traction sont fort rassurants. En effet,
le fait que la fracture soit localise´e et les courbes de contraintes locales en fonction de la de´formation
indiquent que le transfert de contraintes pendant la relaxation (et meˆme pendant la de´formation) est
suffisamment rapide pour que le comportement global en de´formation soit re´aliste.
IV.5.2 Vitesse de de´formation
Ce paragraphe est directement lie´ au pre´ce´dent. En effet, le proble`me des grandes vitesses de
de´formation c’est la relaxation thermique des structures pendant la de´formation qui est faible par rap-
port a` l’expe´rience. Ce proble`me n’est pas directement lie´ a` nos mode`les et me´thodes mais plutoˆt a` la
me´thode de DM en ge´ne´ral. Certains me´canismes de de´formation surprenants au premier abord pour-
raient eˆtre explique´s par les grandes vitesses de de´formation. Le plus flagrant est probablement la striction
finale des ligaments en traction montre´e dans la section IV.4.3.1. Nous pensons qu’il existe une transition
glissement/striction-vibration a` partir d’un diame`tre critique. Cette transition pourrait eˆtre explique´e par
les contraintes de surface qui contribuent davantage a` mesure que le diame`tre diminue. Il a e´te´ montre´
qu’a` partir d’un certain diame`tre (≈ 2.5 nm), les contraintes de surface sont si e´leve´es qu’elles induisent
d’importantes de´formations plastiques (≈ 15 %) pendant la relaxation des structures [116]. Le ligament
e´tant ”encastre´” aux niveau des jonctions, les seuls me´canismes permettant la relaxation des contraintes
sont les glissements de plans et la diffusion des atomes de surface vers les jonctions, jusqu’a` la rupture.
Expe´rimentalement il est peu probable d’observer ce me´canisme de striction-vibration e´tant donne´
les faibles vitesses de de´formation en comparaison a` notre e´tude. En effet, expe´rimentalement, Liu et
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al. [113] montrent par microscopie a` transmission in situ que les atomes de surface diffusent apre`s chaque
glissement de plan, par diffe´rence de potentiel chimique (figure IV.36). Pour ve´rifier si le me´canisme
de glissement-striction a une re´alite´ expe´rimentale il faudrait utiliser des techniques de caracte´risation
ultra-rapides puisque d’apre`s nos simulations, la dure´e caracte´ristique de ce me´canisme est de l’ordre de
la nanoseconde a` 300 K. Les analyses in situ re´solues en temps de Liu et al. [113] ont e´te´ effectue´es avec
un appareillage sortant au maximum 200 images par seconde, soit une re´solution temporelle de 5 ms.
Figure. IV.36 – Figure extraite de [113]. Traduction de la le´gende : plasticite´ par propagation de dislocations
et diffusion par contrainte de surface et effet de courbure pendant la rupture par striction d’un petit ligament. a,
Orientation cristallographique et direction de traction [001] d’un ligament de 5 nm. b, Emission et propagation
d’une dislocation partielle avec la formation d’une marche atomique. c, Elimination de la marche par diffusion
atomique rapide sur la surface (111). d et e, Maclage par e´mission d’une deuxie`me dislocation partielle. La marche
en surface est e´limine´e par diffusion de surface active´e par glissement. f et g, Rupture par striction par activite´
continue de dislocations et diffusion de surface. La barre d’e´chelle est de 0.5 nm.
Pour investiguer directement l’effet de la vitesse de de´formation, nous avons effectue´ une relaxation
et de´formation de la mousse B1 avec le potentiel EAM. Nous avons ensuite relaxe´ la configuration a`
39 % (figure IV.37), en fixant la dimension suivant zˆ mais en laissant libre les deux autres. Au centre de
la figure IV.37 est repre´sente´e l’e´volution de la contrainte au cours du temps. Les quatre configurations
autour montrent l’e´volution structurale d’une meˆme re´gion au cours du temps de relaxation thermique.
On peut voir que cette dernie`re a une forte influence sur la cassure des ligaments. On peut voir que
certains ligaments en phase de striction-vibration sont rompus pendant la relaxation, indiquant que ce
me´canisme est transitoire et thermiquement active´ entre la de´formation plastique et la rupture. Dans
l’ensemble de la boite de simulation, environ 10 ou 15 ligaments rompent pendant la relaxation. Cela
montre que la vitesse de de´formation est un facteur important sur la chronologie des me´canismes de
de´formation menant a` la fracture totale et sur l’allure des courbes contrainte-de´formation.
En compression, pour tester l’influence de la vitesse de de´formation, nous nous sommes demande´ quel
effet a la relaxation thermique sur la densite´ de dislocations. La relaxation effectue´e sur la mousse de´crite
dans la section Transition-e´coulement (page 111) nous permet de calculer la densite´ de dislocations dans
la mousse avant et apre`s la relaxation/minimisation. Celle-ci a diminue´ de moins de 1 %. Cette faible
variation indique que meˆme au cours de la de´formation rapide, les dislocations ont le temps d’interagir
entre elles. Cette interpre´tation nous arrange mais n’est pas la seule possible : on pourrait aussi affirmer
que meˆme le recuit n’est pas suffisamment long pour que les dislocations aient le temps de se propager
ou d’interagir entre elles. En comple´ment, la figure IV.38 montre les lignes de dislocations pre´sentes dans
le syste`me avant et apre`s la relaxation.
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Figure. IV.37 – Au milieu : e´volution de la contrainte en fonction du temps de relaxation a` zˆ constant. La
configuration relaxe´e est celle correspondant a` ε = 39 % sur la figure IV.39 de la page 118. Le potentiel utilise´ est
le EAM. En haut et en bas : visualisation de l’e´volution de la structure d’une meˆme re´gion au cours du temps.
IV.5.3 Effet de taille de l’e´chantillon sur les courbes contrainte-de´formation en trac-
tion
Expe´rimentalement, la fragilite´ des mate´riaux se traduit par une chute rapide de la courbe contrainte-
de´formation. Or, les courbes contraintes-de´formation que nous montrons ici pre´sentent une chute
de contrainte plutoˆt lente. Cela ne signifie pas pour autant que nos mousses ne sont pas fragiles.
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Figure. IV.38 – Visualisation des lignes de dislocations pre´sentes dans la mousse A2 en fin de compression (a`
gauche) et apre`s un recuit de 620 ps a` 300 K (a` droite). Les dislocations partielles de Shockley, parfaites et stair-rod
sont repre´sente´es en vert, bleu et rose, respectivement.
Premie`rement, le profil de la fracture de nos structures est semblable a` ceux observe´s expe´rimentalement
[65]. Cette partie a e´te´ de´taille´e dans la section IV.4.3.1. Deuxie`mement, la de´croissance lente de la
contrainte, en comparaison aux courbes expe´rimentales peut eˆtre explique´e par un effet de taille. Effec-
tivement, puisque la fracture est localise´e, si l’e´paisseur de la zone localise´e est aussi grande que la boite
de simulation alors il y aura de la plasticite´ dans toute la boite. Le cas extreˆme e´tant un e´chantillon d’or
nanoporeux ne contenant qu’un ligament, ce qui revient a` conside´rer un nanofil que l’on sait ductile. Pour
tester ce raisonnement, nous avons construit un mode`le un peu plus gros : environ 85 nm de longueur
de boite, 15 millions d’atomes, ρ=0.4, Dm=2.5 nm (comparable a` B1 dans sa structure interne). Cette
mousse - que nous nommons mammouth - a e´te´ relaxe´e et de´forme´e avec le potentiel EAM. Pour faire la
comparaison avec la mousse B1, nous avons relaxe´ et de´forme´ celle-ci aussi avec le potentiel EAM. Puis
nous avons trace´ les courbes contrainte-de´formation des mousses mammouth et B1 (figure IV.39). On voit
sur cette courbe que les modules d’Young sont e´gaux. Cela e´tait attendu puisque les deux mousses ont
la meˆme structure interne et puisque dans la partie line´aire, la de´formation n’est pas localise´e. Ensuite
on voit que la contrainte maximale de la mousse mammouth est plus faible que celle de la mousse B1.
Nous ne savons pas exactement pourquoi. Enfin, la chute rapide de contrainte est a` une de´formation ≈ 3
fois plus faible pour la mousse mammouth que pour la mousse B1. Cela tend a` montrer que plus on
augmente la taille de l’e´chantillon, plus les ligaments responsables de la fracture sont de´forme´s et rompus
rapidement a` cause de la localisation de la plasticite´. Cependant il faut eˆtre prudent sur l’interpre´tation
puisque nous savons que les boites de simulation ne contiennent que peu de ligaments par rapport aux
e´chantillons expe´rimentaux. Cela impacte la statistique des structures (diame`tre, orientation, courbure...)
des ligaments dans chaque boite, et donc les proprie´te´s globales.
IV.6 Conclusions
Dans ce chapitre nous avons analyse´ les proprie´te´s me´caniques des mode`les d’Au-NP. En particulier,
nous avons dans un premier temps de´taille´ le comportement e´lastique. Les valeurs de module d’Young
de nos structures montrent un bon accord avec les valeurs de la litte´rature. Les valeurs du coefficient de
Poisson e´lastiques semblent le´ge`rement e´leve´es par rapport a` celles de la litte´rature. Cette le´ge`re de´viation
est en partie explique´e par la diffe´rence de gamme de densite´s relatives choisies. Nous avons e´galement
montre´ que les mousses oriente´es [110] suivant l’axe de traction sont plus rigides que les mousses [100] et
que le potentiel MEAM fournit des valeurs de rigidite´ plus e´leve´es que le potentiel EAM.
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Figure. IV.39 – Courbes contrainte-de´formation des mousses B1 (noir) et mammouth (rouge).
Ensuite, nous nous sommes inte´resse´s aux proprie´te´s plastiques. Les valeurs de contraintes a` la limite
e´lastique sont e´galement en bon accord avec la litte´rature. Nous avons conclu que la diminution de Dm
implique une augmentation de σl en traction et une diminution en compression. L’asyme´trie entre la
traction et la compression est explique´e par les contraintes de surface. L’e´tude du coefficient de Poisson
plastique en fonction de la de´formation applique´e est en assez bon accord avec la litte´rature. Nous avons
e´galement montre´ qu’il est directement corre´le´ aux courbes contrainte-de´formation et aux me´canismes
de de´formation.
Afin de faire un lien entre ces proprie´te´s globales et les proprie´te´s locales, nous avons ensuite analyse´ les
me´canismes de de´formation a` l’e´chelle des ligaments. En traction, nous avons caracte´rise´ les me´canismes
de de´formation. Les premiers e´ve`nements plastiques sont le plus souvent une avalanche de dislocations
dans un plan unique et au milieu du ligament. Pour les plus petits diame`tres, cela me`ne a` la rupture du
ligament. Pour les ligaments plus e´pais, cette avalanche de dislocations est souvent suivie par une striction
homoge`ne qui se traduit par de multiples glissements de plans dans plusieurs syste`mes de glissement.
Presque tous les ligaments subissent en fin de de´formation une phase de de´formation que nous apellons
”striction-vibration” qui est un me´canisme qui semble ne de´pendre que de la tempe´rature et du diame`tre
des ligaments. De`s lors que les premiers ligaments rompent, ceux-ci permettent aux ligaments proches
d’eux, dans l’axe de traction, de s’e´quilibrer en contrainte et en morphologie. Cela entraine la localisation
de la plasticite´ dans le plan qui contient le ligament rompu et de normale paralle`le a` l’axe de traction.
La plasticite´ e´tant localise´e dans ce plan, la structure finit par se fracturer totalement dans ce plan.
Une analyse de dislocations montre que les trois quarts des dislocations sont des partielles de Shockley
essentiellement nucle´e´es dans le plan de la fracture, hormis pour la mousse B1. Nous avons e´galement
montre´ que les ligaments responsables de la fracture se re´orientent au cours de la de´formation et que la
de´formation a` leur rupture de´pend de leur diame`tre.
En compression, les me´canismes sont plus varie´s. De manie`re ge´ne´rale, la de´formation plastique est
localise´e au niveau des ligaments, des jonctions et des noeuds. Celle-ci induit dans un premier temps
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l’effondrement des pores (par propagation de dislocations parfaites, partielles et par maclage), jusqu’a`
la mise en contact des ligaments juxtapose´s. Les dislocations se propageant dans les noeuds cre´e´ent
des de´fauts d’empilement pouvant ”traverser” plusieurs ligaments. L’analyse de dislocations montre une
proportion de Shockley semblables a` la traction. La de´formation a` laquelle les ligaments se joignent est
associe´e a` la de´formation de transition e´coulement-densification propose´e par Gibson et Ashby. Ensuite,
la de´formation se poursuit comme un mate´riau quasi-dense avec des joints de grains ce qui a pour
conse´quence d’acce´le´rer le durcissement observe´ sur les courbes contrainte-de´formation.
Enfin, nous avons propose´ quelques discussions. Nous nous sommes d’abord demande´ si la relaxation
effectue´e avant la de´formation est suffisante pour bien re´partir les contraintes inter-ligaments, puisque l’en-
cheveˆtrement entre ceux-ci est complexe. Nous avons ensuite discute´ de l’effet de la vitesse de de´formation
e´leve´e sur la de´formation des mousses en traction et en compression. Nous avons montre´ que le me´canisme
de striction-vibration semble eˆtre un me´canisme thermiquement active´ qui de´pend du diame`tre des liga-
ments. En compression, nous avons montre´ qu’un recuit thermique ne fait presque pas varier la densite´ de
dislocations, indiquant que la de´formation rapide permet tout de meˆme aux dislocations de bien se pro-
pager au sein de la matie`re. Enfin, nous nous sommes demande´ si la diffe´rence flagrante entre les courbes
contrainte-de´formation expe´rimentales et celles de simulation en traction est explique´e simplement par
un effet de taille. Des tests effectue´s sur deux mousses de tailles diffe´rentes et de structures quasi-e´gales
montrent que le grand syste`me tend a` avoir un comportement plus fragile que le plus petit.
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V.1 Me´thodes
Dans ce chapitre, nous allons d’abord de´crire les me´thodes de mode´lisation et de simulation. Ensuite
nous allons montrer l’influence d’un reveˆtement de silicium amorphe sur les proprie´te´s me´caniques des
structures nanoporeuses en traction et en compression. L’or nanoporeux reveˆtu est un sujet nouveau, ce
qui limite la comparaison avec la litte´rature. Enfin, nous discuterons des limites et des perspectives avant
de conclure.
V.1 Me´thodes
Les mode`les que nous avons reveˆtus sont les mousses A et B de´crites dans les chapitres pre´ce´dents.
Nous avons choisi 1 nm pour l’e´paisseur de la coquille de silicium amorphe pour tous les syste`mes. Nous
n’avons pas e´tudie´ l’influence d’un reveˆtement sur la mousse B1, puisque l’e´paisseur du reveˆtement est
comparable a` la taille des pores. Cela rend le syste`me tre`s peu poreux, qui n’est donc plus un syste`me
de choix pour e´tudier les proprie´te´s me´caniques.
V.1.1 Ge´ne´ration des structures coeur-coquille
Pour mode´liser la structure coeur-coquille nous proce´dons comme suit. Dans un premier temps, nous
ge´ne´rons le silicium amorphe dans une boite de simulation de dimensions e´gales a` celles de la mousse a`
reveˆtir. Pour ce faire des atomes de silicium sont ale´atoirement place´s dans la boite de simulation, dont le
nombre est de´termine´ par la densite´ du silicium amorphe expe´rimental (0.0496 atome/A˚3). Ensuite, nous
effectuons une minimisation d’e´nergie (1000 pas) pour e´carter les atomes trop proches les uns des autres.
Puis, nous effectuons trois runs de DM en NPT, avec un timestep de 2 fs, un temps d’amortissement de
la tempe´rature et de la pression de 0.1 et 1 ps, respectivement. Le premier est effectue´ a` 2200 K pendant
100 ps au terme duquel le silicium est dans une phase liquide. Le deuxie`me est une trempe de 2200 K a`
1200 K en 200 ps (soit une vitesse de 5.1012 K.s−1) pendant laquelle le silicium liquide se solidifie. Enfin,
nous abaissons la tempe´rature du syste`me jusqu’a` 300 K en 10 ps. La RDF du silicium obtenu est montre´e
en figure V.1. Ensuite, nous utilisons un code maison (semblable a` celui que nous avons de´crit dans le
chapitre 3 pour remplacer la phase liquide d’or par une phase cristalline) pour passer du silicium en volume
au reveˆtement. Plus pre´cise´mment, nous plac¸ons les atomes de la mousse a` reveˆtir et ceux du silicium
amorphe dans une meˆme boite de simulation. Ensuite, nous effectuons deux ope´rations logiques pour ne
conserver que les atomes de silicium qui sont a` plus de 3 A˚ et a` moins de 13 A˚ d’au moins un atome d’or.
Le reveˆtement e´tant en place, il reste a` relaxer les contraintes et en particulier celles de l’interface Au-Si.
Cette e´tape fut fastidieuse puisqu’il nous a fallu de nombreuses tentatives pour trouver une proce´dure
qui ne de´truit pas la structure. En effet, la complexite´ de la structure, l’e´tat de contrainte des ligaments
et les contraintes aux interface font que les ligaments peuvent se tordre de fac¸on complexe jusqu’a` une
de´stabilisation importante du syste`me. Dans un premier temps, nous effectuons quatre minimisations
d’e´nergie de 10000 pas en figeant alternativement soit la phase d’or soit la phase de silicium. C’est le
silicium qui est fige´ en premier. Nous effectuons ensuite 15000 pas de minimisation d’e´nergie en laissant
libre les deux phases. Nous effectuons e´galement plusieurs runs de DM. Nous commenc¸ons par augmenter
la tempe´rature de 1 K a` 300 K en 100 ps en NVT avant de maintenir cette tempe´rature pendant 50 ps
en NVT. Tous les runs qui suivent sont effectue´s en NPT. Le syste`me est relaxe´ pendant 240 ps a` 300 K.
Une rampe de tempe´rature est applique´e en 50 ps de 300 K a` 600 K, tempe´rature a` laquelle le syste`me
est maintenu pendant 100 ps avant d’eˆtre refroidi de nouveau a` 300 K en 50 ps. Enfin, 150 ps a` 300 K
permettent de thermaliser le syste`me avant la de´formation. Une visualisation des mousses reveˆtues dans
leur e´tat non de´forme´ est montre´e sur la figure V.2.
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Figure. V.1 – Fonction de distribution radiale du silicium amorphe mode´lise´ (noir) et expe´rimental (Laaziri et
al. [95]).
V.1.2 Autres proce´dures dans la litte´rature
He et al. [117] et Yildiz et al. [118] utilisent une me´thode diffe´rente pour cre´er le reveˆtement. He et al.
e´tudient des structures Cu-Ni et Yildiz et al. des structures Au-Pt et Au-Ag. Leur proce´dure consiste a`
remplacer les atomes de surface de la structure de coeur par des atomes du reveˆtement avec une e´paisseur
(profondeur) controˆle´e. Nous pensons que cela peut e´ventuellement mener a` des erreurs d’interpre´tation.
En effet, la cre´ation du reveˆtement par cette me´thode induit des changements de la structure initiale,
en particulier une re´duction du Dm du coeur. Cette variation est importante en conside´rant les faibles
gammes de diame`tre accessibles en DM. Ainsi, il devient difficile d’e´tudier l’influence du reveˆtement
sur les proprie´te´s me´caniques des structures nanoporeuses puisque celles-ci peuvent changer a` la fois a`
cause du reveˆtement et des changements structuraux du coeur. Cependant, elles ont l’avantage d’e´liminer
l’effet de la porosite´ dont la diminution me`ne a` une augmentation du module d’Young et peut-eˆtre de
la contrainte a` la limite e´lastique. Dans notre cas, le reveˆtement a pour effet d’augmenter le Dm de la
structure mais ne change pas le Dm du coeur.
V.1.3 Me´thodes de simulation
Nous avons ensuite de´forme´ les diffe´rentes structures en traction et en compression. Nous voulions
appliquer les meˆmes crite`res que dans le chapitre pre´ce´dent, a` savoir : de´former les structures en trac-
tion jusqu’a` la fracture totale et en compression jusqu’a` l’inversion de courbure de la courbe σ-. Par
manque de temps, nous avons e´te´ contraints d’arreˆter certaines analyses avant la de´formation souhaite´e.
Les diffe´rents parame`tres de simulation pour la relaxation et la de´formation des structures (timestep,
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Figure. V.2 – Visualisation des mousses A et B reveˆtues dans leur e´tat non de´forme´. Les atomes d’or et de
silicium sont respectivement repre´sente´s en jaune et bleu. Les informations structurales concernent le coeur d’or
sans le reveˆtement.
temps d’amortissement de la tempe´rature et de la pression, vitesse de de´formation...) sont identiques
aux parame`tres du chapitre pre´ce´dent. Les valeurs du module d’Young, du coefficient de Poisson et de la
contrainte a` la limite e´lastique sont calcule´es de la meˆme fac¸on que dans le chapitre pre´ce´dent.
V.2 Vue d’ensemble de la de´formation des mousses reveˆtues
Les courbes contrainte-de´formation en traction et en compression sont montre´es sur les figures V.3 et
V.4, respectivement.
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Figure. V.3 – Courbes contrainte-de´formation des mousses A et B reveˆtues en traction. La zone grise´e englobe
l’ensemble des courbes contrainte-de´formation des mousses non reveˆtues (sans prendre B1 en compte). Les images
au dessus des courbes sont une visualisation de la mousse A2 au cours de la traction. ad reporte´ sur la figure
est la de´formation a` laquelle l’adoucissement de la contrainte devient plus marque´ (pour A2). Cette grandeur est
introduite dans la section V.4.1, page 130.
V.2.1 Traction
Le comportement global des mousses reveˆtues en traction ressemble a` celui des mousses non reveˆtues.
Par exemple sur les courbes contrainte-de´formation, on retrouve une partie quasi-line´aire pendant laquelle
les structures sont de´forme´es e´lastiquement, puis une phase de de´formation plastique que nous analyserons
en de´tail et un re´gime d’adoucissement rapide que nous associons a` la rupture en cascade des ligaments.
Le profil de la fracture est e´galement planaire. Le plan correspondant n’est pas ne´cessairement le meˆme
que pour les structures non reveˆtues. Parmi les diffe´rences notables, on voit que les contraintes maximales
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Figure. V.4 – Courbes contrainte-de´formation des mousses A et B reveˆtues en compression. La zone grise´e
englobe l’ensemble des courbes contrainte-de´formation des mousses non reveˆtues (sans prendre B1 en compte). Les
images au dessus des courbes sont une visualisation de la mousse A2 au cours de la compression.
et les de´formations a` la rupture sont toutes plus e´leve´es pour les structures reveˆtues que pour celles non
reveˆtues. L’effet sur la contrainte e´tait attendu puisque le silicium amorphe est un mate´riau plus rigide
et re´sistant que l’or. L’effet sur la ductilite´ e´tait e´galement attendu, au vu des re´sultats obtenus sur
les nanofils coeur-coquille (chapitre 2). Nous analyserons dans la suite de ce chapitre les me´canismes
expliquant l’augmentation de la contrainte et de la ductilite´. Le haut de la figure V.3 montre quelques
configurations de la mousse A2 au cours de la traction.
V.2.2 Compression
On retrouve aussi des similarite´s entre le comportement global des mousses reveˆtues en compression
et celui des mousses non reveˆtues. En effet, sur les courbes contrainte-de´formation on retrouve le re´gime
quasi-line´aire, le re´gime d’e´coulement et celui de densification. Les me´canismes de de´formation associe´s
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sont aussi :
1. la de´formation quasi-e´lastique des ligaments et des noeuds,
2. l’effondrement des pores,
3. le durcissement par mise en contact des ligaments.
Cependant, en plus de la contrainte qui est plus e´leve´e, la transition e´coulement-densification semble eˆtre
plus pre´coce. Par exemple, elle est a` ≈ -35 % pour la mousse A2 non reveˆtue et ≈ -20% pour la mousse
A2 reveˆtue. Dans ce chapitre nous analyserons les me´canismes de de´formation avant et apre`s la transition
e´coulement-densification par inspection visuelle et analyse des dislocations. En particulier nous mettrons
l’accent sur l’influence de la coquille de reveˆtement sur la de´formation du coeur. Le haut de la figure V.4
montre quelques configurations de la mousse A2 au cours de la compression.
V.3 Proprie´te´s e´lastiques
V.3.1 Module d’Young
Figure. V.5 – Evolution du module d’Young (Enp) en fonction de la structure (nombre d’atomes et diame`tre
moyen) pour les mousses A-B reveˆtues et non reveˆtues, en traction et en compression.
Les valeurs de module d’Young calcule´es en traction et en compression pour les mousses A et B
reveˆtues sont sur la figure V.5. La partie gauche de la figure repre´sente Enp en fonction de la densite´
relative des mousses sans le reveˆtement. La partie droite de la figure repre´sente Enp en fonction du
diame`tre moyen des mousses sans le reveˆtement. Sur les deux figures on voit que les variations relatives
sont similaires avec et sans reveˆtement, meˆme si celui-ci a pour effet d’augmenter le module d’Young
d’un facteur ≈ 3 pour chaque syste`me. Une augmentation e´tait attendue puisque le silicium amorphe est
plus rigide que l’or, mais pas d’une telle ampleur. Pour comparaison, nous avons simule´ la de´formation
d’un massif de silicium amorphe. Celui-ci a e´te´ ge´ne´re´, relaxe´ et de´forme´ par la meˆme me´thode que celle
de´crite dans la section V.1 avec une boite de simulation de 4x4x4 nm3. Une regression line´aire effectue´e
sur le premier pourcent de de´formation donne un module d’Young de 97.6 GPa. Rappelons que le module
d’Young du massif d’or calcule´ dans le chapitre pre´ce´dent vaut 45.1 GPa. Le module d’Young du Si
amorphe massif est donc environ deux fois plus e´leve´ que celui de l’or massif. Or, le module d’Young de
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la mousse reveˆtue est 3 fois plus grand que celui de la mousse non reveˆtue, alors que le nombre d’atomes
de silicium ne repre´sente que 27 % du nombre total, par exemple pour la mousse A2. Une autre fac¸on
d’e´valuer l’effet de la coquille sur le module d’Young est d’appliquer la re`gle des me´langes. On peut
pre´dire le module d’Young d’une structure coeur-coquille par la formule suivante :
E = Ncoeur
N
× Ecoeur + Ncoquille
N
× Ecoquille (V.1)
Avec Ncoeur, Ncoquille, N , Ecoeur et Ecoquille le nombre d’atomes d’or, le nombre d’atomes de silicium, le
nombre d’atomes total, le module d’Young du coeur d’or et le module d’Young de la coquille de silicium.
Les nombres d’atomes sont facilement calculables et les valeurs de Ecoeur ont de´ja` e´te´ calcule´es dans
le chapitre pre´ce´dent. Pour calculer Ecoquille, nous avons artificiellement supprime´ les atomes d’or de la
structure A2 dans son e´tat non de´forme´, puis diffe´rentes simulations ont e´te´ effectue´es pour relaxer la
structure (40000 pas de minimisation avec la me´thode du gradient conjugue´, 200 ps a` 300 K en NVT
puis 500 ps a` 300 K en NPT). Puis nous avons de´forme´ cette coquille seule en imposant une vitesse de
de´formation e´gale a` 108 s−1. Une re´gression line´aire sur le premier pourcent de de´formation donne un
module d’Young de 4.7 GPa ce qui est comparable au module d’Young (Enp) du coeur seul. Ainsi, la
valeur de module d’Young de la structure coeur-coquille donne´e par la re`gle des me´langes est comparable
aux valeurs de modules d’Young des structures seules. Cela semble indiquer que l’augmentation de rigidite´
constate´e n’est pas explique´e uniquement par la composition chimique mais aussi par d’autres facteurs
comme par exemple la diminution de la porosite´ due a` l’espace qu’occupe le reveˆtement, et/ou a` des
effets d’interface entre le silicium et l’or et/ou a` des effets de surface qui rigidifient la coquille.
V.3.2 Coefficient de Poisson e´lastique
Les valeurs de coefficient de Poisson (e´lastique) calcule´es en traction et en compression pour les
mousses A et B reveˆtues sont sur la figure V.6. On voit que le reveˆtement n’a pas d’influence tre`s
Figure. V.6 – Coefficient de Poisson e´lastique des mousses A-B reveˆtues en fonction de la densite´ relative (gauche)
et du diame`tre moyen (droite) des mousses sans leur reveˆtement.
marque´e sur νe. En effet, les gammes de valeurs sont similaires. Il semblerait qu’il ait quand meˆme pour
effet de re´duire l’asyme´trie entre la traction et la compression.
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V.4 Proprie´te´s plastiques
V.4.1 Comparaison des courbes contrainte-de´formation avec et sans reveˆtement
Traction Les courbes contrainte-de´formation des structures reveˆtues et non reveˆtues indiquent que
la contrainte maximale est 3 a` 4 fois plus importante pour les mousses reveˆtues. Cela est en partie
duˆ au silicium amorphe qui est plus rigide et re´sistant que l’or. Cette augmentation de re´sistance est
tre`s inte´ressante puisqu’elle est obtenue avec un mate´riau 7 fois plus le´ger que l’or. He et Abdolrahim
[117] montrent e´galement que le reveˆtement du cuivre nanoporeux par du nickel augmente la contrainte
maximale en traction d’un facteur 1.7. L’augmentation de contrainte maximale est moins marque´e dans
leur cas probablement parce que la me´thode qu’ils utilisent pour ge´ne´rer le reveˆtement n’induit pas
d’effets de densification de la structure.
Figure. V.7 – De´formation a` la transition d’adoucissement ad pour diffe´rentes structures reveˆtues (rouge) et
non reveˆtues (noir). Les mousses A1 ne sont pas repre´sente´es car leur courbe contrainte-de´formation est atypique.
Notons qu’a` la contrainte maximale, les ligaments sont de´ja` de´forme´s plastiquement. Par la suite,
toutes les structures subissent un adoucissement. Nous verrons qu’il correspond encore a` la de´formation
plastique des ligaments, a` la striction-vibration du coeur d’or et peut-eˆtre aussi a` la fracture progressive
et locale de la coquille de silicium. A partir d’un certain niveau de de´formation que nous notons ad,
l’adoucissement est plus marque´ (voir figure V.3, page 126). Comme nous l’avons explique´ dans le chapitre
pre´ce´dent, nous attribuons cette transition au de´but de la fracture des ligaments. La figure V.7 montre que
le reveˆtement a pour effet d’augmenter la gamme de de´formations plastiques en traction avant le de´but de
la fracture des ligaments. L’augmentation de l’activite´ plastique est un signe d’augmentation de ductilite´.
Ces diffe´rentes analyses sont en tre`s bon accord avec les travaux de L. He et N. Abdolrahim [117] qui ont
e´galement montre´ que le re´gime de plasticite´ avant la fracture est plus long pour les mousses reveˆtues.
Cela est aussi en bon accord avec les re´sultats expose´s dans le chapitre 2 montrant que la coquille
de silicium amorphe de´localise la nucle´ation des dislocations dans le nanofil coeur-coquille Au-Si. En
revanche, les travaux de simulation de Yildiz et al. [119] ne montrent pas d’augmentation particulie`re de
la ductilite´ des structures d’or nanoporeux lorsqu’elles sont reveˆtues d’argent ou de platine, d’apre`s leurs
courbes contrainte-de´formation. Ils montrent cependant que le reveˆtement augmente conside´rablement le
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nombre de de´fauts d’empilement dans la structure et peut de´localiser la plasticite´ au sein des ligaments
responsables de la fracture. Notons que dans notre cas e´galement, l’augmentation de ad semble eˆtre
due a` la de´localisation de la plasticite´ dans l’ensemble de la structure comme nous le verrons dans la
suite. On pourrait aussi penser que l’augmentation du diame`tre des ligaments due au reveˆtement est en
partie responsable de l’augmentation de la de´formation plastique avant la rupture des ligaments, puisqu’il
faudrait plus d’e´ve`nements plastiques pour cisailler comple`tement un ligament plus e´pais. Or, dans la
section V.4.4.1, page 135, nous e´cartons cette hypothe`se.
Le dernier re´gime (adoucissement plus rapide) correspond e´galement a` la fracture successive des
ligaments comme nous l’avons de´taille´ dans le chapitre pre´ce´dent. Enfin, la de´formation a` laquelle les
structures sont totalement fracture´es est plus grande pour les mousses reveˆtues que pour les mousses non
reveˆtues. Les valeurs de ces de´formations sont reporte´es dans le tableau V.1.
Tableau V.1 – Comparaison des de´formations a` la fracture totale des syste`mes reveˆtus (jaune)/non reveˆtus (jaune
et bleu). Pour les syste`mes qui ne sont pas totalement fracture´s, nous indiquons que la de´formation a` la fracture
est supe´rieure a` la de´formation maximale simule´e.
Compression L’allure ge´ne´rale des courbes contrainte-de´formation des structures reveˆtues ressemble
a` celle des courbes des structures sans reveˆtement. En effet, on y retrouve une partie quasi-line´aire
pendant laquelle la matie`re est de´forme´e quasi-e´lastiquement. Vient ensuite une phase pendant laquelle la
contrainte augmente doucement et qui est associe´e au re´gime d’e´coulement propose´ par Gibson et Ashby.
Enfin, on voit qu’a` plus haute de´formation, la contrainte augmente de plus en plus vite. Cela est associe´
au re´gime de densification propose´ par Gibson et Ashby. Il existe toutefois deux diffe´rences majeures entre
les mousses reveˆtues et celles non reveˆtues. Premie`rement, les contraintes sont ≈ 3 fois plus importantes
pour les mousses reveˆtues. Cela est en partie explique´ par la pre´sence de silicium amorphe qui est plus
rigide et plus re´sistant que l’or. Nous montrerons en quoi le silicium est responsable du durcissement
prononce´ aux plus hautes de´formation dans la section V.4.4.2. Deuxie`mement, les de´formations associe´es
a` la transition e´coulement-densification pour les mousses reveˆtues sont compare´es a` celles des mousses
non reveˆtues sur la figure V.8. Les points de transition ont e´te´ conside´re´s comme e´tant les points a`
laquelle la de´rive´e seconde des courbes change de signe. On voit que la transition arrive a` plus faible
de´formation pour les mousses reveˆtues. Cela est probablement explique´ par le fait que l’e´paisseur du
reveˆtement diminue la taille des pores. Ceux-ci s’effondrent donc apre`s moins de de´formation applique´e.
V.4.2 Contrainte a` la limite e´lastique
Les valeurs de contrainte a` la limite e´lastique σl calcule´es en traction et en compression des mousses
A et B reveˆtues et non reveˆtues sont reporte´es sur la figure V.9. A gauche nous avons trace´ l’e´volution
de σl en fonction de la densite´ relative des mousses non reveˆtues. A droite, en fonction du diame`tre
moyen des mousses sans le reveˆtement. Le reveˆtement a pour effet d’augmenter la contrainte a` la limite
e´lastique d’un facteur ≈ 2-4. Cela e´tait attendu puisque le silicium amorphe est plus re´sistant que l’or.
Pour comparaison, nous avons mode´lise´ un nanofil d’or de 3 nm de diame`tre et 3 nm de longueur oriente´
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Figure. V.8 – De´formation a` la transition e´coulement-densification des mousses A-B avec et sans reveˆtement.
Chaque point a e´te´ obtenu par un repe´rage manuel des changements de courbure des courbes contrainte-
de´formation.
Figure. V.9 – Evolution de la contrainte a` la limite e´lastique σl en fonction de la densite´ relative ρ (a` gauche)
et du diame`tre moyen Dm (a` droite) des structures sans reveˆtement
[100] et un nanofil de silicium amorphe posse´dant les meˆmes caracte´ristiques de forme. La de´formation
en traction de ces structures indique une contrainte a` la limite e´lastique de 1.2 et 3.5 GPa pour l’or et le
silicium, respectivement.
V.4.3 Coefficient de Poisson plastique
L’e´volution du coefficient de Poisson plastique νp en fonction de la de´formation en traction et en
compression pour les mousses A et B est repre´sente´e sur la figure V.10. En traction, le coefficient de
Poisson de´croit aux petites de´formations, c’est a` dire pendant la de´formation avant le de´but de la frac-
ture, contrairement aux mousses sans reveˆtement pour lesquelles νp est constant sur cette gamme de
de´formation. Ensuite, comme pour les mousses non reveˆtues, on retrouve une chute brutale de νp a` une
de´formation proche de celles correspondant au de´but de la fracture. En compression, le coefficient de
Poisson plastique est le´ge`rement plus e´leve´ pour les mousses reveˆtues. Dans les deux cas on retrouve une
diminution de νp au de´but de la de´formation puis une augmentation.
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Figure. V.10 – Evolution du coefficient de Poisson plastique en fonction de la de´formation en traction et en
compression.
Nous pensons que les variations du coefficient de Poisson au cours de la de´formation et l’influence du
reveˆtement, tant en traction qu’en compression, sont difficilement interpre´tables au vu de la complexite´
de la structure, des diffe´rences entre les proprie´te´s me´caniques de l’or et celles du silicium et des potentiels
effets d’interface.
V.4.4 Me´canismes de de´formation
V.4.4.1 Traction
De´formation plastique des ligaments De manie`re ge´ne´rale, les me´canismes de de´formation des
ligaments ont des points communs avec ceux des mousses non reveˆtues. En effet, concernant le coeur,
on retrouve notamment des glissements multiples par nucle´ation (a` l’interface AuSi) et propagation de
dislocations partielles de Shockley dans des plans de type {111}. De plus, on retrouve souvent les trois
e´tapes de la de´formation des ligaments sans reveˆtement : cisaillement, striction de´localise´e et striction-
vibration.
Cependant, le reveˆtement semble avoir pour effet de de´localiser la plasticite´ en permettant par exemple
la nucle´ation de dislocations aux noeuds. Nous analysons plus en de´tail la de´localisation dans la section
Dislocations, page 135.
Les cisaillements importants dans le coeur des ligaments induisent des cisaillements dans la coquille
de silicium et provoquent a` terme la rupture locale de celle-ci (figure V.11). En effet, sur cette figure
on voit que de`s le de´but de la de´formation, les premiers glissements de plans induisent une de´formation
importante de la coquille. Entre 10.3 et 14.2 %, suffisamment de dislocations ont e´te´ nucle´e´es et propage´es
pour cisailler presque entie`rement le ligament et provoquer la fracture totale de la coquille. La suite de
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la de´formation est associe´e a` la striction-vibration de l’or de´crite dans le chapitre pre´ce´dent. Cette suite
d’e´ve`nements est ge´ne´ralisable a` une grande partie des ligaments de toutes les mousses pre´sente´es dans
ce chapitre. En revanche, il est utile de pre´ciser que les gammes de de´formation pre´sente´es sur cette
figure sont propres a` ce ligament et que les me´canismes de de´formation de tous les ligaments ne sont
pas synchrones (ce qui explique d’ailleurs partiellement l’absence de signe de fragilite´ sur les courbes
contrainte-de´formation).
Figure. V.11 – De´formation de cisaillement du coeur d’or (a` gauche sur les images) et de la coquille de silicium
(a` droite sur les images) d’un ligament, a` diffe´rents niveaux de de´formation de la mousse A2 en traction. La
de´formation de cisaillement (shear strain) utilise´e pour la repre´sentation des couleurs est calcule´e en comparant
les positions atomiques entre la configuration d’inte´reˆt et la configuration de re´fe´rence, c’est a` dire a`  = 0.
Plus pre´cise´ment, pour chaque atome l’algorithme identifie au moins trois atomes voisins dans la configuration
de re´fe´rence, puis calcule les de´placements de l’atome par rapport a` ses voisins dans la configuration d’inte´reˆt. A
partir de ces de´placements on peut extraire plusieurs tenseurs classiques en me´canique et notamment le tenseur de
de´formation, lequel contient la de´formation de cisaillement.
Dans le chapitre 4 nous avons interpre´te´ l’adoucissement entre (σmax) et (de´but de fracture) comme
e´tant la striction-vibration des ligaments sur le point de rompre. Pour les mousses reveˆtues, cet adoucis-
sement est probablement aussi explique´ par la rupture de la coquille. Pour les ligaments les plus gros, les
premie`res avalanches de dislocations suffisent souvent a` rompre presque entie`rement la coquille, ce qui
adoucit certainement la contrainte ne´cessaire pour de´former le ligament bien que celui-ci soit toujours
dans la phase 2 de la de´formation (”striction de´localise´e”, cf chapitre pre´ce´dent). Notons que la frac-
ture de la coquille serait probablement limite´e ou retarde´e pendant des tests expe´rimentaux puisque les
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faibles vitesses de de´formation permettraient aux atomes de silicium de diffuser, menant a` une meilleure
relaxation thermique et une meilleure accommodation ge´ome´trique de la coquille sur le ligament, comme
discute´ dans le chapitre 2.
Ces diffe´rentes analyses mettant en relation la de´formation du coeur d’or et de la coquille de silicium
sont cohe´rentes avec les re´sultats du chapitre 2. En effet, nous avons montre´ que la de´formation de l’or
et celle du silicium sont corre´le´es que ce soit par la formation de tranche´es dans le cas d’une coquille
”e´paisse” (4.5 nm) ou par l’accomodation de la coquille plus fine (1 nm).
Nous avons e´galement quantifie´ l’influence du diame`tre des ligaments sur la de´formation a` leur rupture
(figure V.12). La me´thode applique´e pour obtenir chaque point est de´taille´e dans le chapitre pre´ce´dent
dans la section de´die´e aux me´canismes de de´formation en traction. Le diame`tre choisi pour les ligaments
reveˆtus est celui du coeur d’or sans le silicium. Meˆme si le faible nombre de ligaments fournit une
statistique discutable, il semblerait que le reveˆtement ait pour effet d’augmenter la de´formation a` laquelle
les ligaments rompent. Cela indique qu’il y a ne´cessairement eu plus d’activite´s plastiques dans les
ligaments avec le reveˆtement. Par la suite il faudrait faire ces analyses pour l’ensemble des syste`mes que
nous avons de´forme´s.
Figure. V.12 – Relation entre le diame`tre des ligaments responsables de la fracture et la de´formation a` leur
rupture, pour les mousses A2 avec (rouge) et sans (noir) reveˆtement. Le diame`tre choisi pour les ligaments reveˆtus
est celui du coeur d’or sans le silicium.
Dislocations Sur la figure V.13 nous avons repre´sente´ la densite´ de dislocations φ en fonction de la
de´formation pour les mousses A et B reveˆtues, en traction et en compression. La densite´ pre´sente´e ici
correspond a` la longueur de ligne totale de toutes les dislocations divise´e par le volume de la phase d’or, que
nous avons approxime´ au nombre d’atomes d’or multiplie´ par le volume atomique moyen (4.073/4 A˚3). En
comparant avec les figures du chapitre 4, on voit que l’allure des courbes est similaire. On voit cependant
que la densite´ de dislocations a e´te´ augmente´e en moyenne d’un facteur ≈ 2 en traction au niveau du
maximum. La densite´ de dislocations a` la fin de la fracture est environ 4 fois plus importante que pour les
mousses non reveˆtues. Pour les syste`mes qui ne sont pas encore totalement fracture´s, φ est e´galement plus
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Figure. V.13 – Densite´ de dislocations en fonction de la de´formation des mousses A et B reveˆtues, en traction et
en compression. Les pointille´s bleus repre´sentent l’enveloppe des courbes de densite´s de dislocations des syste`mes
non reveˆtus (sans inclure B1).
important a` la de´formation maximale (en comparant a` de´formations e´gales entre les syste`mes reveˆtus
et non reveˆtus). Cela indique que la plasticite´ a e´te´ de´localise´e en dehors du plan de fracture ce qui
est cohe´rent avec l’e´tude des nanofils pre´sente´e dans le chapitre 2 montrant que le reveˆtement cre´e de
nouveaux sites de nucle´ation de dislocations. Pour illustrer ce re´sultat, nous avons image´ les dislocations
dans les structures B2 avec et sans reveˆtement (figure V.14). Visuellement, il est clair que le reveˆtement
de silicium a pour effet de stocker davantage de dislocations en dehors du plan de la fracture.
Figure. V.14 – Visualisation des lignes de dislocations des mousses B2 avec (bas) et sans (haut) reveˆtement
dans leur e´tat non de´forme´ (gauche) et totalement fracture´ (droite) en traction. Les lignes vertes, roses et bleues
repre´sentent des dislocations partielles de Shockley, stair-rod et parfaites, respectivement.
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Figure. V.15 – De´formation correspondant au maximum de densite´ de dislocations pour les mousses A et B avec
et sans reveˆtement.
La figure V.13 contient un autre re´sultat cle´ montrant que le reveˆtement a pour effet d’augmenter
la ductilite´ en traction. En effet, nous avons vu dans le chapitre pre´ce´dent que la de´formation a` φmax
correspond relativement bien a` la de´formation a` laquelle la re´action en chaine de la fracture de´bute. Ces
valeurs de de´formation sont compare´es entre les syste`mes avec et sans reveˆtement sur la figure V.15. Nous
voyons sur cette figure que, pour toutes les mousses, le reveˆtement tend a` augmenter la de´formation a`
laquelle de´marre la fracture, conduisant a` une augmentation de la ductilite´. En effet, (φmax), c’est a` dire
la de´formation a` laquelle la fracture est initie´e, est augmente´e d’un facteur ≈ 1.5 pour toutes les mousses
sauf A3.
Pour conclure sur les me´canismes de de´formation en traction, nous avons montre´ que le reveˆtement
a pour effet principal d’augmenter la ductilite´. Ceci a e´te´ mis en e´vidence par plusieurs analyses :
Premie`rement, une analyse des dislocations montre que le reveˆtement favorise la nucle´ation des dis-
locations en dehors du plan de la fracture. Ceci a pour effet notamment d’augmenter la de´formation
globale a` laquelle le coeur des ligaments rompt. Deuxie`mement, la de´formation a` laquelle le maximum
de densite´ de dislocations est atteint (de´but de la rupture successive des ligaments) est plus e´leve´e pour
les structures reveˆtues. Cela va dans le sens des courbes contrainte-de´formation indiquant un retard de
la fracture pour les mousses reveˆtues. Enfin, la de´formation a` la fracture totale est plus e´leve´e pour les
mousses reveˆtues. Notons que les deux derniers points sont explicables par le premier.
V.4.4.2 Compression
De manie`re ge´ne´rale, les trois phases de la de´formation (”e´lastique”, e´coulement, densification) sont
associe´es aux meˆmes me´canismes de de´formation des ligaments que pour les mousses non reveˆtues. Dans
cette section nous allons exposer quelques re´sultats montrant l’influence du reveˆtement.
De´formation plastique des ligaments La de´formation plastique du coeur des ligaments est associe´e
a` des glissements de plan (111) aux ligaments et aux noeuds, comme pour les mousses non reveˆtues. A
des de´formations plus importantes, le silicium commence a` avoir un effet visible. La figure V.16 illustre
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Figure. V.16 – Zooms sur les configurations de la mousse A2 reveˆtue. La de´formation correspond essentiellement
a` la compression et la re´orientation du coeur. La coquille de silicium semble incompressible en comparaison au
coeur. Les atomes d’or dans les empilements CFC, HC et inconnus sont repre´sente´s en jaune, rouge et blanc,
respectivement. Les atomes de silicium sont repre´sente´s en bleu.
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plusieurs points importants et syste´matiques des me´canismes de de´formation que nous avons analyse´s.
Notons toutefois que notre analyse se base sur un ensemble limite´ de syste`mes. Entre 0 et -23.7 %, on
voit que le coeur d’or a e´te´ de´forme´ de fac¸on assez classique, c’est a` dire par nucle´ation et propagation de
dislocations, menant le plus souvent a` la cre´ation de de´fauts d’empilement (rouge). On peut voir, entre
autres, la formation de macles dans plusieurs syste`mes de maclage. On voit e´galement que les de´fauts
d’empilement sont localise´s a` la fois au niveau des ligaments et au niveau des noeuds.
A -23.7 % deux ligaments entrent en contact. Nous avons indique´ le contact par une barre bleu ciel de
longueur e´gale a` l’e´paisseur de la coquille du ligament supe´rieur plus celle du ligament infe´rieur. A -45 %
on voit que la coquille de silicium n’a presque pas e´te´ de´forme´e en compression au niveau du contact.
En effet, la longueur de la barre bleu ciel qui est la meˆme qu’a` -23.7 % (mise a` l’e´chelle de l’image)
est toujours quasi-e´gale a` l’e´paisseur de la (double) coquille. Or a` -45 %, trois e´le´ments permettent de
mettre en relief la de´formation importante du coeur d’or. Premie`rement, la courbe violette montre une
importante re´orientation du ligament. Celle-ci a e´te´ dessine´e d’abord en suivant l’interface AuSi a` 0 %
puis en la reportant sur les deux autres figures sans la modifier (hormis pour la mise a` l’e´chelle de la figure
du bas). Deuxie`mement, le ligament a e´te´ relativement comprime´ dans l’axe de la barre verte. Toujours
sur le meˆme principe, la longueur de la barre verte est e´gale a` l’e´paisseur initiale (a` 0 %) du ligament en
partant du futur point de contact de la coquille suivant la direction orthogonale a` l’interface. Nous avons
reporte´ cette barre sur l’image a` -45 %, laquelle montre que l’e´paisseur du ligament a e´te´ re´duite. Enfin,
la barre bleu fonce´ et la courbe bleu fonce´ en pointille´s montrent qu’il existe des zones ou` le ligament
fle´chit e´lastiquement. Cela peut eˆtre explique´ par le fait que le point de contact de la coquille agit comme
un point d’appui rigide favorisant la compression du coeur un peu comme un indenteur. En bas a` gauche
des barres bleu fonce´, la coquille n’est toujours pas en contact, donc la compression du coeur est moins
importante.
Avec l’ensemble de ces conside´rations, on peut e´galement expliquer pourquoi la courbure de l’interface
du ligament change de signe en bas a` gauche de la courbe violette aux plus hautes de´formations. En effet,
on voit une corre´lation nette entre la zone de contact des deux ligaments et la courbure du ligament. Le
silicium favorise la compression du ligament particulie`rement a` cet endroit, ce qui l’amincit et inverse
la courbure. Pour bien comprendre le raisonnement expose´ ici le lecteur peut s’imaginer appuyer sur
un ballon de baudruche (glonfle´) et voir la surface de celui-ci, initialement convexe, devenir localement
concave.
Dislocations On voit sur la figure V.13 (page 136) qu’en compression, la gamme de densite´ de disloca-
tions (≈ 0-0.13 nm−2) de 0 a` -30 % de de´formation pour ρ = 0.4 est en tre`s bon accord avec les densite´s
calcule´es dans les travaux de Yildiz et al. [118] (≈ 0-0.15 nm−2) de 0 a` -30 % de de´formation pour ρ = 0.44.
L’e´cart de densite´ de dislocations en compression entre les mousses non reveˆtues et celles reveˆtues (facteur
≈ 1.2-1.5) est moins significatif qu’en traction (facteur ≈ 2-4). Ce re´sultat au premier abord surprenant
est peut-eˆtre explique´ par le raisonnement suivant. Le reveˆtement a pour effet de cre´er plus de sites
de nucle´ation de dislocations. En traction, la de´formation des mousses non reveˆtues est effectue´e par
nucle´ation et propagation de dislocations au milieu des ligaments et est essentiellement localise´e dans
le plan de la fracture. Pour les mousses reveˆtues, davantage de dislocations sont nucle´e´es au niveau des
noeuds et sont de´localise´es dans la structure, en dehors du plan de fracture. Ainsi, a` de´formation e´gale,
la mousse reveˆtue stocke plus de dislocations. En compression, la nucle´ation des dislocations s’effectue
de´ja` au niveau des ligaments et des noeuds pour les mousses non reveˆtues, et est de´ja` de´localise´e dans
la structure. Cela explique a` la fois pourquoi la densite´ augmente plus vite qu’en traction et pourquoi le
reveˆtement a moins d’effet sur le nombre de sites de nucle´ation active´s en compression. En supple´ment,
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nous pre´sentons les lignes de dislocations pre´sentes dans la mousse A2 avec et sans reveˆtement a` -45 % de
de´formation (figure V.17). Alors que pour la traction, la diffe´rence visuelle est frappante en comparant
Figure. V.17 – Visualisation des lignes de dislocations dans les mousses A2 avec (droite) et sans (gauche)
reveˆtement, dans leur e´tat initial (haut) et de´forme´ a` -45 % (bas). Les lignes vertes, bleues et rose sont des
dislocations partielles de Shockley, parfaites et stair-rod, respectivement.
la mousses reveˆtue et celle sans reveˆtement, pour la compression il est tre`s difficile de de´terminer quel
syste`me contient plus de dislocations que l’autre, a` -45 %.
Pour conclure sur les me´canismes de de´formation en compression, nous avons montre´ que la
de´formation du coeur ressemble a` celle des mousses non reveˆtues, dans le sens ou` de nombreuses dis-
locations partielles de Shockley sont nucle´e´es et propage´es au niveau des ligaments, des noeuds et sans
localisation particulie`re dans la structure. Nous avons montre´ e´galement que le silicium oppose davantage
de re´sistance a` la de´formation que l’or ce qui accentue la compression du coeur au niveau des points de
contact entre les ligaments.
V.5 Conclusions
Ce chapitre avait pour objectif d’investiguer l’influence d’un reveˆtement de silicium amorphe e´pais
d’1 nm sur les proprie´te´s me´caniques de l’or nanoporeux. En traction comme en compression, nous avons
montre´ que le module d’Young des structures et la contrainte maximale supporte´es par les structures
sont plus e´leve´s pour celles reveˆtues. Cela e´tait attendu puisque le silicium amorphe est plus rigide et
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re´sistant que l’or.
En traction, le reveˆtement a pour principal effet d’augmenter la ductilite´. En effet, celui-ci cre´e de
nouveaux sites de nucle´ation des dislocations, en particulier en dehors du plan de fracture. Ce re´sultat est
prouve´ par une analyse visuelle des dislocations et par la densite´ de dislocations apre`s la fracture qui est
quatre fois plus e´leve´e que pour les mousses non reveˆtues. La de´localisation de la plasticite´ en dehors du
plan de fracture permet d’expliquer d’autres signes de l’augmentation de la ductilite´. Par exemple, nous
avons montre´ que la de´formation a` laquelle la contrainte chute est augmente´e. Ou encore, la de´formation a`
laquelle la densite´ de dislocations est maximale (correspondant a` priori au de´but de la rupture en cascade
des ligaments) est augmente´e d’un facteur ≈ 1.5 pour les mousses reveˆtues. Nous avons e´galement montre´
que la de´formation a` laquelle les syste`mes sont totalement fracture´s est plus e´leve´e pour les structures
reveˆtues.
En compression, nous avons montre´ que le reveˆtement a pour effet de diminuer la de´formation a`
laquelle la transition e´coulement-densification commence. Cela est probablement explique´ par le fait que
la taille des pores est re´duite. Nous avons e´galement montre´ que le silicium, qui est plus rigide que l’or,
n’est presque pas de´forme´ en comparaison a` l’or dont l’activite´ plastique est importante. Enfin, une
analyse des dislocations montre que les densite´s de dislocations ne sont pas drastiquement plus e´leve´es
pour les syste`mes reveˆtus que pour ceux non reveˆtus, en comparaison aux re´sultats de traction. Cela
est explique´ par le fait que l’or nanoporeux est de´ja` tre`s ductile en compression, c’est a` dire que les
dislocations sont nucle´e´es dans l’ensemble de la structure. Ainsi, meˆme si le reveˆtement cre´e de nouveaux
sites de nucle´ation, la compression n’induit pas particulie`rement plus de nucle´ations.
En perspective, il pourrait eˆtre inte´ressant de calculer le nombre de liaisons entre les atomes de silicium
au cours de la de´formation. En effet, en traction cela nous permettrait de ve´rifier s’il existe une corre´lation
entre la de´formation a` laquelle rompt la coquille de silicium et des points cle´s sur les courbes contrainte-
de´formation. En compression, cela nous permettrait de corre´ler la mise en contact des ligaments reveˆtus
et la transition e´coulement-densification apparente sur la courbe contrainte-de´formation. Il faudrait faire
l’ensemble des analyses montre´es dans ce chapitre et celles propose´es en perspectives pour l’ensemble
des mousses afin d’obtenir a` la fois des informations sur l’influence du reveˆtement mais e´galement de la
structure (ρ et Dm) sur les proprie´te´s me´caniques de l’or nanoporeux. Enfin, il serait inte´ressant d’e´tudier
la plasticite´ de la coquille de silicium pendant la traction et la compression des structures. En effet, des
analyses plus fines permettraient de mieux comprendre l’origine de la fracture de la coquille en traction
et l’influence de cette fracture sur la de´formation du coeur, par exemple.
141

Conclusion ge´ne´rale et perspectives
L’objectif principal de cette the`se e´tait d’e´tudier l’influence d’un reveˆtement dur sur les proprie´te´s
me´caniques de mate´riaux nanostructure´s. Nous avons choisi l’or comme mate´riau de base et le silicium
amorphe pour le reveˆtement. Nous avons dans un premier temps mene´ ces recherches pour des nanofils
puis pour des structures nanoporeuses. Concernant les nanofils, dont la structure est la moins complexe
des deux, une premie`re e´tude effectue´e au laboratoire avant la the`se a montre´ que le reveˆtement a pour
effet de de´localiser la plasticite´ dans le coeur d’or. Afin d’apporter de nouveaux re´sultats, nous avons
de´cide´ d’e´tudier la tenue me´canique de la structure coeur-coquille pendant une de´formation cyclique.
Ensuite, nous nous sommes attele´s a` construire des mode`les re´alistes de l’or nanoporeux. Nous aurions
pu essayer de collaborer avec d’autres e´quipes de recherche afin de ge´ne´rer les mode`les atomistiques par
la me´thode de champ de phase ou par des reconstructions tomographiques. Cependant, la curiosite´ nous
a pousse´ a` de´velopper notre propre me´thode de mode´lisation qui s’ave`re eˆtre originale, re´aliste et la
premie`re a` n’utiliser que la dynamique mole´culaire (a` notre connaissance). Nous avons ensuite e´tudie´ le
comportement me´canique de diffe´rentes structures ge´ne´re´es par cette me´thode. Enfin, nous avons e´tudie´
l’influence d’un reveˆtement de silicium amorphe sur les proprie´te´s me´caniques de ces structures. Nous
proposons dans les paragraphes suivants de rappeler les re´sultats cle´s obtenus pendant la the`se sur les
diffe´rentes the´matiques e´nonce´es pre´ce´demment ainsi que de proposer des perspectives de recherche pour
la suite.
Nanofils Afin d’explorer l’influence d’un reveˆtement amorphe sur les proprie´te´s me´caniques d’un nanofil
d’or, nous avons simule´ dans un premier temps la de´formation cyclique d’un nanofil d’or non reveˆtu pour
re´fe´rence. Nos calculs montrent que pendant les diffe´rents cycles, deux me´canismes sont alterne´s en
traction et en compression : du maclage extensif et le glissement d’un plan unique qui cisaille fortement
la structure. Au cours du cyclage, le nombre et la taille des de´fauts en surface cre´e´s par ces suites
d’e´ve`nements plastiques augmentent. Nous avons ensuite simule´ la de´formation cyclique d’un nanofil
coeur-coquille or-silicium. Nous avons montre´ que le reveˆtement a pour effet de de´localiser la nucle´ation
des dislocations. En effet, le mismatch entre l’or et le silicium cre´e des de´fauts favorables a` la nucle´ation.
Ainsi, pendant la traction, la de´formation du nanofil est homoge`ne et tend a` pre´server la morphologie du
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coeur. Apre`s la compression, la morphologie semble e´galement n’eˆtre que peu alte´re´e. Au cours des cycles,
les cisaillements du coeur engendrent le cisaillement de la coquille qui montre des signes de de´formation
irre´versible comme la formation de tranche´es. Nous avons e´galement montre´ qu’en re´duisant l’e´paisseur
de la coquille, l’effet de la de´localisation est moins marque´ mais la morphologie de la coquille semble
mieux s’adapter a` celle du coeur pendant la de´formation.
En perspective on pourrait analyser la de´formation de nanofils coeur-coquille en faisant varier le
diame`tre du coeur et de la coquille. Il serait e´galement utile d’e´tudier plus finement l’influence de la
vitesse de formation notamment sur la formation des tranche´es dans la coquille. On pourrait e´galement
imaginer la de´formation d’une structure artificielle faite de nanofils en re´seau, qui serait interme´diaire
entre un nanofil et une structure nanoporeuse. Cela permettrait d’e´tudier les interactions entre ces nanofils
lors de la de´formation, en guise de simplification de la de´formation de structures nanoporeuses d’or.
Me´thode de ge´ne´ration des mousses Par diffe´rentes caracte´risations structurales et me´caniques,
nous avons montre´ que la me´thode originale et relativement simple que nous avons de´veloppe´e permet
de ge´ne´rer des mode`les re´alistes de l’or nanoporeux. Celle-ci consiste a` simuler la de´mixtion de deux
phases liquides rendues artificiellement immiscibles, en dynamique mole´culaire. L’immiscibilite´ est rendue
possible en construisant un potentiel sur mesure qui ne conserve que les interactions re´pulsives entre les
deux espe`ces. Puis, une des deux phases est remplace´e par une phase cristalline alors que l’autre est
supprime´e. Avec cette me´thode, la densite´ relative et le diame`tre moyen des structures sont aise´ment
controˆlables.
Nous aimerions par la suite re´aliser un code ”tout-en-un” avec une interface graphique accessible par
tous afin de simplifier la prise en main de la proce´dure. Cela semble possible et utile puisque l’ensemble
de la me´thode que nous avons de´veloppe´e ne´cessite seulement l’installation de LAMMPS et Python qui
sont tous les deux libres de droits et massivement utilise´s.
Or nanoporeux Les diffe´rents tests me´caniques simule´s sur nos structures d’or nanoporeux montrent
un tre`s bon accord avec la litte´rature. En particulier, nous retrouvons le comportement fragile en traction
et ductile en compression. Il existe peu de caracte´risations expe´rimentales des me´canismes de de´formation
des ligaments mais les analyses que nous avons faites sont en tre`s bon accord avec les autres travaux de
simulation et avec certains travaux expe´rimentaux. Nous avons apporte´ des re´sultats nouveaux permet-
tant de comprendre un peu mieux l’origine de la fragilite´ en traction, sur l’orientation et les me´canismes
de de´formation des ligaments et sur la transition e´coulement-densification propose´e par Gibson et Ashby
pour la compression de mate´riaux hautement poreux. En particulier, nous avons montre´ que la frac-
ture du premier ligament concentre la contrainte dans son plan orthogonal a` la traction, favorisant la
rupture en cascade des autres ligaments dans ce plan. Nous avons e´galement montre´ que les ligaments
s’orientent paralle`lement et orthogonalement a` l’axe de de´formation en traction et en compression, res-
pectivement. L’analyse des me´canismes de de´formation que nous avons expose´e montre que les ligaments
sont de´forme´s en traction de fac¸on ductile en suivant une suite d’e´tapes assez bien de´finie (cisaillement
d’un unique plan, striction de´localise´e puis striction-vibration). En compression, nous avons montre´ que
la transition e´coulement-densification est associe´e a` la mise en contact des ligaments qui cre´e une barrie`re
a` la propagation des dislocations via la formation de joints de grains.
En perspective, il serait particulie`rement inte´ressant de focaliser l’e´tude sur les diffe´rences entre
les re´sultats de simulation et expe´rimentaux. En particulier, il pourrait eˆtre judicieux d’analyser la
de´formation d’un syste`me beaucoup plus grand que ceux que nous avons montre´s dans cette the`se,
afin de limiter les effets de taille constate´s avec les petits mode`les utilise´s en dynamique mole´culaire qui
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contiennent peu de ligaments en comparaison aux structures expe´rimentales. Il serait e´galement pertinent
de poursuivre les analyses que nous avons commence´es sur l’origine et la localisation de la fracture en
traction. En effet, nous avons e´voque´ quelques pistes comme la variation spatiale de densite´ de matie`re
suivant l’axe de traction et le transfert de contrainte d’un ligament a` l’autre mais nous pensons qu’il
existe d’autres facteurs permettant de donner une interpre´tation ge´ne´rale (variation 3D de la quantite´
de matie`re, orientation des ligaments, connectivite´ locale, courbure locale...). Pour la compression, nous
souhaiterions approfondir l’e´tude de la transition e´coulement-densification. Par exemple, il serait perti-
nent de de´velopper un mode`le reliant l’allure de la courbe contrainte-de´formation et les me´canismes de
de´formation a` l’e´chelle des ligaments. Nous pensons que le point de transition sur la courbe est associe´ a`
la mise en contact des ligaments et la cre´ation de joints de grains mais il faut apporter plus d’e´le´ments
quantitatifs pour de´velopper un tel mode`le.
Or nanoporeux reveˆtu Nous avons ensuite de´forme´ ces meˆmes structures reveˆtues de silicium
amorphe. Nous avons montre´ qu’en traction, le reveˆtement a pour effet principal d’augmenter la ductilite´
en de´localisant la plasticite´. Mais celui-ci est assez rapidement rompu pour cause de cisaillements intenses
au niveau du coeur des ligaments. En compression, le reveˆtement occupe une partie du volume des pores,
ce qui avance la transition e´coulement-densification. Le contact entre les ligaments montre que le silicium
forme une barrie`re rigide en comparaison a` l’or, ce qui augmente fortement la contrainte ne´cessaire pour
poursuivre la compression. Dans les deux cas (traction et compression), le silicium a pour effet d’aug-
menter fortement la re´sistance de la structure (facteur 2-4) alors qu’il ne repre´sente environ qu’un tiers
de la quantite´ de matie`re totale et est environ 7 fois plus le´ger que l’or.
En perspective, il serait inte´ressant d’optimiser le potentiel d’interactions Au-Si pour re´duire le temps
de calcul tout en gardant une bonne description de ces interactions. Cela permettrait d’augmenter la taille
des syste`mes, et d’avoir un nombre suffisant de ligaments pour e´tudier une gamme plus large de diame`tre
moyen des mousses. Il serait e´galement inte´ressant d’e´tudier l’influence de l’e´paisseur du reveˆtement sur la
de´formation des mousses. En effet, dans le chapitre 2 nous avons montre´ que le reveˆtement e´pais de´localise
plus la plasticite´ que le reveˆtement fin. Ainsi il est possible que la ductilite´ en traction augmente encore
avec un reveˆtement plus e´pais. Puis, il faudrait essayer de de´former les structures avec plusieurs vitesses
de de´formation puisque certains me´canismes de de´formation (notamment en traction) semblent de´pendre
de la relaxation thermique, qui est d’autant moins efficace que la vitesse de de´formation est grande. Par
ailleurs, il reste une partie importante du travail a` effectuer sur l’analyse de la plasticite´ dans la coquille
de silicium au cours de la de´formation en traction et en compression. En particulier, il serait inte´ressant
d’e´tablir a` quel niveau de de´formation la coquille rompt localement, s’il existe une corre´lation me´canique
et temporelle entre la rupture de la coquille des diffe´rents ligaments, et quels sont les me´canismes qui
conduisent a` la fracture locale de la coquille. Enfin, nous souhaiterions e´tudier la re´ponse me´canique de
structures nanoporeuses reveˆtues par d’autres compose´s comme de la silice ou du dioxide de titane, par
exemple.
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La simulation atomistique est un outil pour de´crire nume´riquement le comportement des atomes. En
particulier, la dynamique mole´culaire permet de re´soudre les e´quations du mouvement des atomes a` partir
des forces qui s’exercent sur eux. Obtenir des simulations re´alistes est un de´fi de taille essentiellement
pour des raisons de performances nume´riques. En effet, les phe´nome`nes caracte´ristiques de la dynamique
des atomes au sein des mate´riaux sont les vibrations interatomiques. Il faut alors discre´tiser la variable
de temps pour que celle-ci rende compte de ces vibrations. L’intervalle de temps adapte´ est typiquement
1 femtoseconde pour les me´taux. Il faudrait alors 1015 ite´rations pour simuler 1 seconde. De plus, en
augmentant le nombre d’atomes, le nombre de degre´s de liberte´ augmente et le temps de calculs a` chaque
ite´ration aussi. Ainsi, les deux plus grandes limitations de la simulation atomistique sont la taille du
mode`le et le temps physique simule´. Cependant, les performances et les me´thodes ont e´te´ ame´liore´es
depuis les anne´es 1950 ce qui permet de faire des simulations de plus en plus pertinentes. En paralle`le,
les me´thodes expe´rimentales permettent de synthe´tiser des mate´riaux de plus en plus petits. Ainsi les
simulations atomistiques deviennent peu a` peu sources de pre´dictions the´oriques de plus en plus fiables
et ve´rifiables expe´rimentalement.
A.1 Applications
La simulation nume´rique atomistique (dynamique mole´culaire) nait dans les anne´es 1950 avec l’appa-
rition de l’informatique. Parmi les premiers articles notables il y a par exemple celui de B. J. Alder and
T. E. Wainwright [120] dans lequel la transition de phase d’un syste`me sphe`re dure de quelques dizaines
a` quelques centaines d’atomes est e´tudie´e. La simulation atomistique trouve de´sormais une application
dans beaucoup de domaines. On peut citer de fac¸on non exhaustive quelques e´tudes portant sur :
— la nucle´ation et la solidification du fer fondu sous-refroidi [121] avec environ 12 millions d’atomes
sur environ 250 ps
— diffe´rentes proprie´te´s de la capside du VIH-1 [122]. Environ 65 millions d’atomes (70×76×121 nm3)
sur 1 µs
— les proprie´te´s me´caniques de l’or nanoporeux de´forme´ par nanoindentation [71]. Environ 36 millions
d’atomes (120× 120× 40 nm3).
— la dynamique de rotors supramole´culaires [123]
A.2 Statique mole´culaire
La statique mole´culaire est une me´thode de minimisation d’e´nergie d’un syste`me en modifiant les
coordonne´es des atomes, sans temps associe´ aux de´placements. Il existe diffe´rentes me´thodes ite´ratives
pour trouver le minimum local d’e´nergie : algorithme de la plus forte pente (steepest descent), Fast Iner-
tial Relaxation Engine (FIRE) [124], me´thode du gradient conjugue´ (conjugate gradient), par exemple.
L’algorithme de la plus forte pente calcule pour chaque atome le gradient de l’e´nergie et le de´place dans
une direction oppose´e au gradient afin de faire diminuer l’e´nergie. La me´thode FIRE est une me´thode
de minimisation quasi-newtonienne. Elle comprend un timestep et des vitesses atomiques adaptatifs, ce
qui induit une tempe´rature. La me´thode du gradient conjugue´ est souvent utilise´e car elle fait converger
l’e´nergie avec moins d’ite´rations que la me´thode de plus forte pente. Mais elle est dans la plupart des
cas plus couˆteuse en temps de calcul. A chaque ite´ration, le gradient de la force est calcule´ et combine´
avec les informations de l’ite´ration pre´ce´dente pour de´terminer la direction de recherche, qui est impose´e
perpendiculaire a` celle de l’ite´ration pre´ce´dente.
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A.3 Dynamique mole´culaire
Alors que la statique mole´culaire est une optimisation mathe´matique des coordonne´es des atomes pour
minimiser une quantite´ (l’e´nergie), la dynamique mole´culaire (DM) est une me´thode d’inte´gration des
e´quations du mouvement de Newton. Elle ne´cessite l’introduction des concepts de temps et de tempe´rature
dans la simulation. Dans notre cas, c’est l’algorithme de Verlet dans le code LAMMPS [125] qui permet
l’inte´gration. Le pas de temps choisi pour de´crire finement les vibrations interatomiques vaut classique-
ment 1 fs pour les me´taux. L’e´quation de Verlet est obtenue de la fac¸on suivante. Un de´veloppement de
Taylor permet d’e´crire la position ~r de la particule i aux instant t+∆t et t-∆t :
~ri(t+ ∆t) = ~ri(t) + ∆t~ri′(t) +
∆t2
2! ~ri
′′(t) + ∆t
3
3! ~ri
′′′(t) +O(∆t4) (A.1)
~ri(t−∆t) = ~ri(t)−∆t~ri′(t) + ∆t
2
2! ~ri
′′(t)− ∆t
3
3! ~ri
′′′(t) +O(∆t4) (A.2)
Les e´quations A.1 et A.2 donnent :
~ri(t+ ∆t) + ~ri(t−∆t) = 2~ri(t) + ∆t2~ri′′(t) +O(∆t4) (A.3)
En se rappelant que la de´rive´e seconde de la position est l’acce´le´ration et en appliquant la 2e`me loi
de Newton, on obtient l’e´quation de Verlet :
~ri(t+ ∆t) = 2~ri(t)− ~ri(t−∆t) + ∆t
2
mi
Fi(t) +O(∆t4) (A.4)
A.4 Potentiels interatomiques
En simulation atomistique, un potentiel est un objet mathe´matique permettant de calculer l’e´nergie
potentielle de chaque atome du syste`me dans un e´tat donne´. Il existe des potentiels de paire (Lennard-
Jones, Morse...) et des potentiels dits a` N-corps. Pour les me´taux et les alliages me´talliques, les potentiels
Embedded-Atom Method (EAM) sont tre`s utilise´s. Ces potentiels permettent de calculer l’e´nergie d’une
particule grace a` un terme de paire et un terme qui prend en compte la densite´ e´lectronique locale.
L’e´nergie totale d’un atome i est
Ei = Fα
(∑
j 6=i
ρβ(rij)
)
+ 12
∑
j 6=i
Φαβ(rij) (A.5)
ou` F est l’e´nergie d’immersion de l’atome en fonction de la densite´ e´lectronique ρ, Φ est le potentiel
de paire entre l’atome i de type α et l’atome j de type β et rij est la distance entre l’atome i et l’atome
j. Pour des raisons de performances nume´riques, rij est contraint a` eˆtre infe´rieur a` une valeur seuil rc.
L’e´nergie totale du syste`me est ensuite obtenue en sommant l’e´nergie de chaque atome :
Etot =
∑
i
Ei (A.6)
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Dans cette the`se nous avons e´galement utilise´ un potentiel MEAM (Modified EAM) [126]. Les poten-
tiels MEAM contiennent des termes supple´mentaires qui rendent comptent des forces angulaires.
A.4.1 Calcul de la tempe´rature et de la pression
La tempe´rature est calcule´e par des conside´rations thermodynamiques assez classiques faisant interve-
nir en particulier l’e´nergie cine´tique des atomes. Dans certains ensembles thermodynamiques (voir section
suivante), la tempe´rature est impose´e. C’est souvent le thermostat de Nose´-Hoover qui est utilise´ pour la
controˆler. Celui-ci est inclus dans les e´quations du mouvement par un terme d’amortissement :
mi
−→ai (t) = −→Fi − ξmi−→vi (t) (A.7)
La pression peut eˆtre calcule´e par l’e´quation du Viriel :
PV = NkBT +
1
3
〈
N∑
i=1
−→ri .−→Fi
〉
(A.8)
avec P la pression totale maintenue constante avec cet ensemble thermodynamique, V le volume total, T
la tempe´rature, N le nombre d’atomes, kb la constante de Boltzmann, ~ri la position de l’atome i et ~Fi la
force applique´e sur l’atome i.
A.4.2 Ensembles thermodynamiques
Les ensembles thermodynamiques de´coulent des conditions thermodynamiques que l’on impose dans
une simulation. Ceux que nous avons utilise´s dans cette the`se sont les suivants. Premie`rement, l’ensemble
micro-canonique (NVE) contient comme conditions de conserver la quantite´ de matie`re et l’e´nergie totale
(cine´tique + potentielle) au sein de la boite de simulation ainsi que le volume de celle-ci. Nous avons
e´galement utilise´ l’ensemble canonique (NVT). Dans cet ensemble, ce sont la quantite´ de matie`re, le
volume et la tempe´rature qui sont maintenus constants. Notons que dans cette situation, l’e´nergie to-
tale n’est pas conserve´e. Enfin, l’ensemble isotherme-isobare (NPT) contraint la quantite´ de matie`re, la
pression et la tempe´rature.
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Les syste`mes simule´s dans cette the`se comportent un grand nombre d’atomes (4 a` 7 millions) et le
potentiel MEAM utilise´ [126] est 5 a` 10 fois moins rapide que le potentiel EAM de Baskes [102] pour
de´crire les interactions de certains me´taux comme l’or. Ainsi, une optimisation du timestep est ne´cessaire
pour gagner du temps de calcul. Cette optimisation peut eˆtre effectue´e en augmentant progressivement le
timestep d’une simulation dans l’ensemble NVE et en ve´rifiant que l’inte´gration des e´quations est stable,
via la conservation de l’e´nergie.
Pour faire cette optimisation, nous nous sommes servis du NF-AuSi du chapitre 2 dont l’e´paisseur de
la coquille vaut 1 nm. A partir de sa configuration relaxe´e, nous avons dans un premier temps effectue´
une minimisation de l’e´nergie (gradients conjugue´s) de 10000 pas. Ensuite, nous avons effectue´ 4 runs
successifs de 2 ns en augmentant progressivement le pas de temps. Sans distinguer la nature des atomes,
nous avons trace´ l’e´nergie totale du syste`me divise´e par le nombre d’atomes dans la boite de simulation en
fonction du temps (figure B.1). On voit que pour un pas de temps de 2 fs, l’e´nergie par atome augmente
Figure. B.1 – Evolution de l’e´nergie totale d’un nanofil coeur-coquille en fonction du temps pour diffe´rents pas
de temps.
d’environ 3× 10−5 eV en 2 ns ce qui est correct (proche des incertitudes nume´riques). Pour comparaison
avec les tests de de´formation effectue´s dans cette the`se, 2 ns correspond a` environ 20 % de de´formation
avec la vitesse de de´formation que nous avons choisi (108 s−1).
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Re´sume´
Dans cette the`se nous avons e´tudie´ en de´tail les proprie´te´s me´caniques de l’or sous forme de nanofils et de structures
nanoporeuses reveˆtues ou non de silicium amorphe (a-Si). Ces travaux ont e´te´ effectue´s par dynamique mole´culaire.
Nous avons dans un premier temps e´tudie´ la de´formation cyclique de nanofils d’or (NF-Au) et de nanofils coeur-coquille
or-silicium amorphe (NF-AuSi). Ces simulations ont montre´ que le NF-Au est de´forme´ au cours des cycles par deux
me´canismes pre´ponde´rants : le maclage extensif puis le glissement d’un unique plan atomique. Le cyclage a pour effet
d’alte´rer progressivement la morphologie de la structure en augmentant le nombre et la taille des de´fauts cre´e´s en surface.
La de´formation cyclique du NF-AuSi montre que le reveˆtement de a-Si de´localise la plasticite´ le long de la structure
et permet de mieux conserver la morphologie initiale du coeur. Nous avons ensuite de´veloppe´ une me´thode originale
de ge´ne´ration de l’or nanoporeux. Cette me´thode a e´te´ valide´e par la comparaison structurale et me´canique avec des
re´sultats expe´rimentaux. Puis nous avons e´tudie´ la de´formation en traction et en compression de diffe´rentes structures
ge´ne´re´es par cette me´thode. Nous avons dans les deux cas mis en e´vidence les me´canismes de de´formation des ligaments.
En traction, nous avons apporte´ de nouveaux re´sultats permettant de mieux comprendre pourquoi l’or nanoporeux est
fragile alors que l’or massif est ductile. En particulier, nous avons e´tudie´ comment s’ope`re la fracture en cascade des
ligaments par transfert de contrainte entre ceux-ci. En compression nous avons entre autres montre´ que l’effondrement
des pores et la cre´ation de joints de grains est responsable de l’augmentation de la contrainte a` la transition e´coulement-
densification. Les simulations de traction et de compression des meˆmes structures mais reveˆtues de silicium amorphe
montrent plusieurs re´sultats inte´ressants. Par exemple, la re´sistance des structures est augmente´e d’un facteur 2 a` 4.
De plus, le reveˆtement a pour effet de de´localiser la plasticite´ ce qui augmente la ductilite´ notamment en traction. En
compression, la transition e´coulement-densification est avance´e probablement en raison de la diminution de la taille des
pores cause´e par le reveˆtement.
Mots cle´s : Dynamique mole´culaire, Or nanoporeux, Nanofils d’or, Silicium amorphe, Proprie´te´s me´caniques, Nanostruc-
tures coeur-coquille
Summary
In this thesis we have studied in detail the mechanical properties of gold nanowires and nanoporous gold with and
without an amorphous silicon coating (a-Si). This work was based on by molecular dynamics simulation. We first studied
the cyclic deformation of gold nanowires (Au-NW) and gold-silicon core-shell nanowires (AuSi-NW). These simulations
showed that the Au-NW is deformed during cyclic loading by two main mechanisms : extensive twinning and the slip
of a single atomic plane. Cycling gradually alters the morphology of the structure by increasing the number and size
of defects created on the surface. The cyclic deformation of the AuSi-NW shows that the a-Si coating delocalizes the
plasticity along the structure and allows to better preserve the initial morphology of the core. We then developed an
original method for generating nanoporous gold. This method was validated by structural and mechanical comparison
with experimental results. Then we studied the tensile and compressive deformation of different structures generated by
this method. In both cases, we have highlighted the deformation mechanisms of ligaments. In tension, our simulations
have brought new results to better understand why nanoporous gold is brittle while bulk gold is ductile. In particular,
we studied how the catastrophic failure of ligaments occurs by stress transfer between them. In compression we have
shown, for example, that pore collapse and the creation of grain boundaries are responsible for the increase of stress at
the transition from flow to densification. Tensile and compression tests simulations on the same structures but coated
with amorphous silicon show several interesting results. For example, the strength of the structures is increased by a
factor of 2 to 4. In addition, the coating has the effect of delocalizing the plasticity, which increases ductility, particularly
in tension. In compression, the transition from flow to densification is advanced probably due to the decrease in pore
size caused by the coating.
Keywords: Molecular dynamics, Nanoporous gold, Gold nanowires, Amorphous silicon, Mechanical properties, Core-shell
nanostructures
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